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Актуальность темы исследования. Современный уровень развития 
научного и технического прогресса в аэрокосмической отрасли предъявляет 
повышенные требования к качеству слитков, полуфабрикатов и конечных изделий 
алюминиевых сплавов. Многокомпонентные алюминиевые сплавы на основе 
систем Al-Mg-Mn-Sc-Zr и Al-Cu-Mg-Si широко используются в машиностроении 
в виде листов, плит, штамповок, поковок и профилей благодаря уникальному 
сочетанию их функциональных свойств. Вопрос оптимизации технологии 
производства изделий из известных или новых высокопрочных свариваемых 
деформируемых коррозионностойких алюминиевых сплавов является актуальным 
в связи с необходимостью повышения весовой отдачи крупногабаритных 
конструкций, которые находятся в сложнонапряженном состоянии и 
подвергаются воздействию коррозионной среды, а также знакопеременным 
нагрузкам. 
Легирование системы Al-Mg переходными металлами, прежде всего, Mn, Sc, 
Zr, а также Cr, V, Ni, Ti, Ag открывает дополнительные возможности повышения 
их прочностных характеристик. Малая диффузионная подвижность переходных 
металлов в кристаллической решетке алюминия позволяет получать при 
кристаллизации сплавов пересыщенные твёрдые растворы даже при сравнительно 
невысоких скоростях охлаждения, свойственных полунепрерывному литью 
слитков. При выделении из пересыщенного по Sc, Zr, Ti, Cr твердого раствора на 
основе алюминия дисперсных когерентных частиц фазы c ГЦК решеткой 
структурного типа L12 Al3(Me1x,Me21-х) подавляются процессы возврата и 
рекристаллизации. Это позволяет проводить деформацию при повышенных 
температурах (Т ~ 0,4…0,6Тпл), что способствует более равномерному 
формированию структуры. Комплексное легирование сплава тугоплавкими 
переходными металлами находит свое выражение в отличительных особенностях 
технологии литья и термомеханической обработки слитков. 
6 
 
Информация об особенностях изменений структуры, фазового состава и 
механических свойств сплавов систем Al-Mg-Mn-Sc-Zr и Al-Cu-Mg-Si в процессах 
литья, гомогенизирующего отжига и горячей деформации, необходима для 
корректировки параметров обработок слитков и полуфабрикатов с целью 
улучшения их технологичности и повышения уровня конструкционной прочности 
изделий. Совокупность полученных особенностей эволюции структуры 
высоколегированных алюминиевых сплавов обеспечивает возможность 
управления на каждом этапе производства как различными механизмами 
упрочнения (твердорастворным, дислокационным, зернограничным, 
дисперсионным), так и их соотношением. 
Обеспечение высокого качества изделий из сплавов Al-Mg-Mn-Sc-Zr и Al-Cu-
Mg-Si в условиях увеличения номенклатуры выпускаемой продукции является 
важнейшей задачей организации производства на профильных предприятиях. 
Совершенствование процессов плавки, кристаллизации, термической обработки и 
обработки давлением алюминиевых сплавов – это эффективный инструмент 
достижения поставленных целей научно-технической политики ОАО «Каменск-
Уральский металлургический завод» («КУМЗ»). 
Степень разработанности темы исследования. Значительный вклад в 
развитие научных основ отечественной теории и практики легирования, а также 
термической обработки деформируемых алюминиевых сплавов внесли 
фундаментальные труды В. И. Добаткина, И. Н. Фридляндера, В. И. Елагина, В. 
В. Захарова и др. Взаимосвязь структуры шихтовых материалов, структурного 
состояния металлических расплавов со структурой и свойствами литого металла 
обобщены в трудах Б. А. Баума. Металловедческими основами технологии 
выплавки, производства и разработки новых деформированных полуфабрикатов 
алюминиевых сплавов, легированных переходными металлами, послужили 
масштабные исследования В. С. Золотаревского, И. Г. Бродовой, Ю. А. Филатова. 
Однако, несмотря на имеющийся опыт и существующие теоретические основы 
процесса производства алюминиевых сплавов, модернизация оборудования, 
внедрение новых сплавов, расширение сортамента продукции и повышение 
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требований по уровню эксплуатационных характеристик изделий, обуславливает 
необходимость оптимизации составов, корректировки режимов термической и 
деформационной обработок.  
Цель данной работы заключалась в установлении особенностей влияния 
химического состава, термической обработки и параметров горячей деформации 
слитков на структуру, фазовый состав и механические свойства полуфабрикатов 
новых (система Al-Mg-Mn-Sc-Zr) и известных (система Al-Cu-Mg-Si) 
алюминиевых сплавов для оптимизации режимов их производства. 
В работе были поставлены следующие задачи: 
1. Исследовать влияние химического состава сплавов системы Al-Mg-Mn-Sc-
Zr и Al-Cu-Mg-Si на температурные интервалы фазовых превращений и 
формирование структуры в условиях неравновесной кристаллизации слитков. 
2. Установить влияние параметров термической обработки сплавов системы 
Al-Mg-Mn-Sc-Zr на структуру, фазовый состав, механические свойства как 
слитков, так и горячедеформированных полуфабрикатов. 
3. Оптимизировать режим температурно-деформационной обработки сплавов 
системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr для обеспечения повышения прочностных 
характеристик деформированных полуфабрикатов. 
Научная новизна и теоретическая ценность работы: 
1. Зафиксировано наличие необратимого структурного превращения в 
расплавах систем Al-Mg-Mn-Sc-Zr-Zn-Cu в интервале температур 700…900 °C.  
2. Установлено влияние Zn, Cu, Ni и Ag на температурные интервалы 
выделений отдельных фаз и эвтектик в условиях неравновесной кристаллизации 
сплавов системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr. 
3. Показаны изменения фазового состава сплавов системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr в 
процессе отжига в интервале температур 360…530 °С. 
4. Установлено влияние дополнительного легирования Zn, Cu, Ag сплавов 




5. Для сплава Al-Mg-Mn-Sc-Zr в экструдированном состоянии определено 
наличие сложной ограниченной кристаллографической текстуры, которую можно 
интерпретировать как совокупность равноправных компонент <111> и <100>. В 
осаженном состоянии показано, что интегральная текстура описывается как 
совокупность компонент <110> и <100>, оси которых отклоняются от 
направления деформации на углы 10 и 20°, соответственно. Для 
деформированного осадкой сплава Al-Mg-Mn-Sc-Zr определена анизотропия 
механических характеристик. 
6. Показана целесообразность увеличения температуры отжига слитка 
сплава Al-Mg-Mn-Sc-Zr до 530 °С для формирования в результате горячей 
деформации структуры с повышенными прочностными характеристиками. 
Практическая и теоретическая значимость работы: 
1. Разработаны рекомендации по выбору режима термической обработки 
слитков сплава Al-6%Mg-0.5%Mn-0.22%Sc-0.1%Zr для увеличения 
технологичности слитков при деформационной обработке и повышения уровня 
выхода годного при изготовлении полуфабрикатов. Предложен и опробован на 
ОАО «КУМЗ» режим термообработки, обеспечивающий рост пластичности 
сплава не менее, чем в два раза во всем температурном интервале горячей 
деформации 350…470 °С. Определено, что применение высокотемпературного 
отжига при 530 °С для сплава Al-6%Mg-0.5%Mn-0.22%Sc-0.1%Zr обеспечивает 
возможность получения прессованных полых профилей сложных поперечных 
сечений через канальную и язычковую матрицы, а также возможность увеличения 
скорости деформации экструзией с 0,4 до 1 м/мин без разрушения изделия. 
2. Доказана принципиальная целесообразность применения для слитков 
сплавов системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr высокотемпературного отжига при 530 °С. 
Установлено, что повышение температуры отжига с 360 до 530 °С слитков сплава 
Al-6%Mg-0.5%Mn-0.22%Sc-0.1%Zr приводит к повышению прочностных 
характеристик экструдированных профилей: σв – с 400 до 430 МПа, σ0,2 – c 280 до 
335 МПа.  
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3. Оптимизирован состав и параметры горячей деформации сплава системы 
Al-Mg-Mn-Sc-Zr, дополнительно легированного 0,5 мас. % Zn и 0,2 мас. % Cu 
после отжига при 360 °С для достижения максимального уровня прочностных 
характеристик прессованной продукции. Установлено, что температурный 
интервал горячей деформации слитков 400…450 °С обеспечивает максимальный 
уровень прочностных свойств экструдированных полуфабрикатов σв ~ 440 МПа и 
σ0.2 ~ 310 МПа. 
Методология и методы исследования. Методологической основой 
послужили труды ведущих отечественных и зарубежных ученых в области 
производства и изучения структуры промышленных алюминиевых сплавов. Для 
решения поставленных задач в диссертационной работе использованы следующие 
методы: вискозиметрия, термический анализ, рентгеновский фазовый анализ, 
построение фрагментов многокомпонентных диаграмм состояния, оптическая 
металлография, сканирующая электронная микроскопия с использованием 
микрорентгеноспектрального анализа и ориентационной микроскопии, 
основанной на анализе дифракции обратно рассеянных электронов (EBSD), а 
также инструментальные методы измерения механических свойств. 
На защиту выносятся: 
1. Особенности формирования структуры и фазового состава сплавов систем 
Al-Cu-Mg-Si и Al-Mg-Mn-Sc-Zr, которые характеризовались различным 
соотношением элементов Cu, Zn, Ni, V, Cr и Ag, после неравновесной 
кристаллизации. 
2. Влияние режимов гомогенизирующего отжига на структуру, фазовый 
состав и механические свойства сплавов систем Al-Cu-Mg-Si и Al-Mg-Mn-Sc-Zr. 
3. Особенности эволюции структуры, текстуры, изменения прочностных и 
пластических характеристик в процессе горячей деформации при повышенных 
температурах Т ~ 0,6 Тпл сплавов системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr с различным 




Достоверность полученных результатов исследования обеспечивается 
воспроизводимостью результатов опытов, согласованием их с известными 
литературными данными, применением комплекса современных методов и 
приборов анализа структуры, фазового состава, текстуры и механических свойств. 
Апробация работы. Материалы диссертации были доложены и обсуждены 
на I международной научной школе для молодежи «Материаловедение и 
металлофизика легких сплавов» (Екатеринбург, 2010 г.), Российской научно-
технической конференции «Физические свойства металлов и сплавов» 
(Екатеринбург, 2010 г.), VI Всероссийской научно-технической конференции 
«Физические свойства металлов и сплавов» (Екатеринбург, 2011 г.), XIII 
Российской конференции «Строение и свойства металлических и шлаковых 
расплавов» (Екатеринбург, 2011 г.), XIII Российско-Китайском симпозиуме 
«Новые материалы и технологии» (Казань, 2015 г.), Всероссийской конференции 
«Фундаментальные исследования и последние достижения в области литья, 
деформации, термической обработки и защиты от коррозии алюминиевых 
сплавов» (Москва, 2015 г.), Международной научно-практической конференции 
«Материаловедение. Машиностроение. Энергетика.» (Екатеринбург, 2015 г.), V 
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ГЛАВА 1 СТРУКТУРООБРАЗОВАНИЕ В МНОГОКОМПОНЕНТНЫХ 
 АЛЮМИНИЕВЫХ СПЛАВАХ 
 
1.1 Применение, функциональные и технологические свойства алюминия и 
его сплавов 
 
Алюминий – это самый распространенный металл в земной коре металл. 
Массовая концентрация алюминия в земной коре оценивается от 7,45 до 8,14% 
[1]. Вследствие высокой химической активности он не встречается в природе в 
свободном состоянии. По объему производства и потребления алюминий является 
бесспорным лидером среди всех цветных металлов, а по объемам использования 
уступает только железу [2]. Широкое распространение алюминия и сплавов на его 
основе практически во всех отраслях промышленности и сферах массового 
потребления связано с присущим им уникальным комплексом физических, 
механических и химических свойств. Основное достоинство алюминия как 
конструкционного материала – это его легкость и высокая удельная прочность. 
Благодаря высокой удельной прочности алюминиевых сплавы, начиная с 
1920-х годов по сегодняшний день стали важнейшим конструкционным 
материалом в авиации и космонавтике, то есть в областях машиностроения с 
высокими требованиями к весовой отдаче. 
Основные физические свойства чистого алюминия и других важнейших 
металлов приведены в таблице 1.1. Алюминий не имеет полиморфных 
превращений и кристаллизуется в решетке ГЦК с периодом а = 0,40496 нм при 20 
С, его температура плавления составляет 660,37 С [3]. В зависимости от 
содержания примесей первичный алюминий подразделяют на три класса: особой 
чистоты А999 ( 0,001% примесей), высокой чистоты А995, А99, А97, А95 (0,005 
– 0,05% примесей) и технической чистоты А85, А8 и др. (0,15 – 1% примесей). 
Температура плавления существенно зависит от чистоты металла (таблица 1.2). 
Алюминий является одним из самых легких металлов – плотность чистого 
алюминия 2,699 г/см3 (при 20 С), что в ~ 3 раза меньше плотности железа (7,9 
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г/см3), и в ~ 1,7 раза – титана (4,5 г/см3) [3, 4]. Он также обладает высокой 
удельной электропроводностью, составляющей 65% от электропроводности меди 
[5], хорошей пластичностью, которая возрастает с повышением чистоты, и 
относительно высокой прочностью. Благодаря тому, что плотность алюминия в 
три раза ниже плотности меди, алюминиевый провод эквивалентного сечения при 
заданной силе тока в два раза легче медного. 
 
Таблица 1.1 – Физические свойства чистых металлов [5] 
Свойство Al Fe Cu Mg 
Кристаллическая решетка ГЦК ОЦК ГЦК ГП 
Температура плавления, С 660,37 1539 1083 650 




Температура кипения, С 2494 2872 2595 1107 
Плотность, г/см3 2,698 7,86 8,9 1,738 
Коэффициент термического расширения, 
106К-1 
23,5 12,1 17,0 26,0 
Удельное электросопротивление,108 Омм 2,67 10,1 1,69 4,2 
Теплопроводность, Втм-1К-1 238 78,2 397 156 
Теплота плавления, Джг-1 405 272 205 293 
Теплота испарения, кДжг-1 10,8 6,1 6,3 5,7 
Теплоемкость, кДжкг-1К-1 0,90 0,456 0,39 1,03 
Модуль упругости, ГПа 70 220 132 44 
Температура Дебая, К 394 460 (ОЦК) 315 318 
 
Таблица 1.2 Температура плавления алюминия различной чистоты [6] 
Al, мас. % 99,2 99,5 99,6 99,7 99,996 
tпл, °С 657,0 658,0 659,7 659,8 660,24 
 
Алюминий обладает высокой способностью к деформации. Его можно 
прокатывать до фольги толщиной несколько микрометров. Алюминий чистотой 
более 99,995 мас. % может быт подвергнут колоссальным вытяжкам – более 
600000 (например, с диаметра 80 до 0,1 мм) [6]. 
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Изделия из алюминия обладают долгим сроком службы, благодаря высокой 
коррозионной стойкости алюминия в атмосфере воздуха, обусловленной 
формированием на его поверхности оксидной пленки. Кроме того, к списку 
достоинств алюминия нужно отнести легкость во вторичной переработке, а также 
не токсичность и возможность его использования в пищевой промышленности. 
Механические свойства алюминия зависят от его чистоты и состояния 
(таблица 1.3). Все примеси снижают электрическую проводимость, пластичность 
и коррозионную стойкость. Увеличение содержания примесей и пластическая 
деформация повышают прочность и твердость алюминия [7]. Температура 
рекристаллизации алюминия с повышением чистоты уменьшается (таблица 1.4) 
[6]. 




Состояние в, МПа , % НВ 
А995  0,005  Литое  50  45  15 
А8  0,500 -  75  29  20 






88 30 25 
А99  Деформированное  137 12  32 
 
Таблица 1.4 Температура рекристаллизации алюминия различной чистоты [6] 
Al, мас. % 99,990 99,998 99,999 
tрек., °С 150 75 20 
 
Чистый алюминий обладает низкими значениями прочностных 
характеристик, которые могут быть повышены путем легирования, что 
обеспечивает участие в упрочнении материала различных механизмов. В 
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большинстве промышленных алюминиевых сплавах упрочнение достигается за 
счет образования твердого раствора и путем дисперсионного твердения. Кроме 
того, от содержания легирующих элементов зависят литейные свойства сплава, 
что в значительной мере определяет их технологичность. Широкое практическое 
использование алюминия обусловлено его способностью образовывать большое 
число сплавов с различными элементами. Легирование алюминия другими 
элементами позволяет получать сплавы с различными свойствами. Наиболее 
широкое распространение в качестве легирующих элементов получили магний, 
медь, кремний, марганец, цинк, литий. Кроме этих элементов, используют еще 
около двух десятков легирующих добавок, которые позволяют добиться 
требуемых свойств. Введение основных легирующих элементов в больших 
количествах оказывается возможным потому, что они обладают растворимостью 
в алюминии в твердом состоянии, которая существенно возрастает при 
повышении температуры. Первая и главная функция легирующих элементов – 
повысить прочность алюминия. Прочностные свойства металлов и сплавов 
определяются несколькими механизмами упрочнения, которые основаны на 
взаимодействия дислокаций с дефектами в материале. Дальнейшее повышение 
прочностных характеристик алюминия и его сплавов без ухудшения его 
эксплуатационных качеств возможно за счет диспергирования структуры, 
достигаемого в условиях сверхвысоких степеней деформации [8, 9]. Общее 
уравнение, учитывающее все механизмы упрочнения в металлах и сплавах [10]:  
σ = σо + σр + σss + σd + σgb,     (1.1) 
где σо – предел текучести чистого металла, σр – вклад дисперсионного 
упрочнения, σss – вклад твердорастворного упрочнения, σd – вклад 
дислокационного упрочнения и σgb – вклад зернограничного упрочнения.  
 
1.2 Легирование алюминиевых сплавов 
 
Алюминиевые сплавы по способу получения изделий и полуфабрикатов 
классифицируются на литейные, которые используются для фасонного литья и 
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деформируемые, из которых путём холодной, теплой или горячей пластической 
деформации изготовляют листы, плиты и профили. Как правило, деформируемые 
алюминиевые сплавы имеют большую пластичность и прочность, чем литейные 
[3]. Оба класса сплавов по способу повышения прочности могут быть разделены 
на термически упрочняемые и термически неупрочняемые. В первом случае 
упрочнение достигается за счет дисперсных частиц вторых фаз, выделение 
которых инициируется нагревом до температур близких солидусу сплава с 
дальнейшим быстрым охлаждением в воду (или другую закалочную среду) и 
последующем старении – изотермической выдержкой при температурах распада 
пересыщенного твердого раствора. В случае термически неупрочняемых 
алюминиевых сплавов основное упрочнение происходит во время деформации. 
Классификация алюминиевых сплавов в различных странах отличается 
между собой, что связано с историческими особенностями развития 
промышленности. В России для деформируемых сплавов принята цифровая 
маркировка из четырех цифр. Первая цифра показывает основу сплава (для 
алюминия – 1). Вторая цифра обозначает систему легирования: 1 – сплавы 
системы Al-Cu-Mg; 2 – сплавы системы Al-Cu-Mn; 3 – сплавы системы Al-Mg-Si и 
Al-Mg-Si-Cu; 4 – сплавы, легированные литием, а также малорастворимыми в 
алюминии компонентами Mn, Cr, Zr и др.; 5 – сплавы системы Al-Mg; 9 – сплавы 
системы Al-Zn-Mg и Al-Zn-Mg-Cu [11]. Существует международная 
классификация, принятая в 1970-х годах, в которую включено свыше 300 
деформируемых сплавов. Она основывается на классификации Алюминиевой 
Ассоциации США и состоит из четырех цифр, первая из которых показывает 
основной легирующий элемент (таблица 1.5).  
Следует отметить, что, существует множество сравнительно новых 
промышленных сплавов ограниченного употребления, маркировка которых 
может быть весьма специфической. Существуют и другие системы обозначения 
промышленных алюминиевых сплавов: национальные (например, DIN в 




Таблица 1.5 Международная классификация деформируемых алюминиевых 
сплавов [3] 
Серия сплава Основной легирующий элемент 
1ХХХ Al (≥99.0 мас. %) 
2ХХХ медь (Cu) 
3ХХХ марганец (Mn) 
4ХХХ кремний (Si) 
5ХХХ магний (Mg) 
6ХХХ Mg и Si 
7ХХХ цинк (Zn) и Mg 
8ХХХ остальные 
 
Сплавы серии 1ХХХ имеют высокую тепло- и электропроводность, 
коррозионную стойкость, низкие прочностные свойства. Для сплавов серии 2ХХХ 
характерна низкая коррозионная стойкость. В качестве второго компонента часто 
используется магний. В некоторых случаях после термообработки 
деформированных полуфабрикатов механические свойства аналогичны, а иногда 
превосходят низкоуглеродистые стали. Термически неупрочняемые сплавы серии 
3ХХХ широкого спектра применения обладают повышенной на 20% прочностью, 
относительно серии 1ХХХ, хорошей обрабатываемостью и умеренной 
прочностью. Сплавы 4ХХХ имеют низкие коэффициенты теплового расширения 
и высокую износостойкость и широко применяются для производства кованых 
поршней двигателя. В сплавах 5ХХХ серии в качестве дополнительного 
легирующего элемента используется марганец. В результате получается хорошо 
обрабатываемый термически неупрочняемый сплав средней и высокой прочности. 
Сплавы этой серии обладают хорошими сварочными характеристиками и 
хорошей устойчивостью к коррозии в морской атмосфере. Сплавы серии 6ХХХ 
содержат кремний и магний в пропорциях, необходимых для образования Mg2Si, 
что делает их способными упрочняться после термической обработки. Они имеют 
хорошую формуемость, свариваемость, обрабатываемость и коррозионную 
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стойкость, со средним уровнем прочности. В сплавах серии 7ХХХ цинк в 
количествах от 1 до 8 мас. % является основным легирующим элементом. В 
сочетании с магнием сплавы обладают очень высокой прочностью и 
используются в конструкции летательных аппаратах и в других сильно 
напряженных деталях [3, 7, 12]. 
Легирующие элементы в алюминиевые сплавы вводятся для достижения 
требуемого комплекса технологических и эксплуатационных свойств, которые 
обеспечиваются комбинацией легирования и специфическими режимами 
термических и деформационных обработок. Рассмотрим более подробно влияние 
легирования на структуру и свойства некоторых сплавов (таблица1.6). Основной 
причиной легирования является необходимость увеличения прочности, твердости, 
термической стабильности, сопротивления износу и ползучести. Последствия для 
этих свойств специфичны для различных легирующих элементов и комбинаций 
из них. Это связано с их фазовыми диаграммами сплавов, микро- и 
субструктурой, которая формируется в процессе кристаллизации, термических и 
деформационных обработок. Элементы, которые чаще всего присутствуют в 
промышленных алюминиевых сплавах – это Cu, Mg, Mn, Si и Zn (рисунок 1.1). 
Все эти элементы обладают значительной растворимостью в алюминии, и во всех 

















Рисунок 1.2 – Растворимость легирующих элементов в твердом состоянии в 
двойных сплавах на основе алюминия в зависимости от температуры [4] 
 
Таблица 1.6 Классификация легирующих элементов и примесей в 
промышленных алюминиевых сплавах по их влиянию на различные элементы 
структуры 
Элемент Структура 
Cu, Mg, Si, Mn, Zn, Li  
Твердорастворное упрочнение и образование фаз-
упрочнителей при старении 
Cu, Mg, Si, Mn, Fe, Ni, Be 
Образование нерастворимых (при отжиге) 
эвтектических фаз 
Si, Mn, Fe, Ni, Zr, Cr, Ti Образование первичных кристаллов 
Cu, Si, Mn, Zr, Cr, Ti, Sc 
Образование дисперсных фаз-упрочнителей при 
отжиге 
Ti, Cd, Sr, Na, B, Be, Микродобавки, мало влияющие на фазовый состав 
Примечание: Один и тот же элемент может быть классифицирован по-разному в 
зависимости от его количества и состава сплава. 
 
Для тех элементов, которые образуют твердые растворы, эффект 
твердорастворного упрочнения усиливается с увеличением разности атомных 
радиусов атомов растворителя (Al) и растворенного (легирующего) элемента 
(таблица 1.7). Однако в этом случае упрочнение связано и с другими факторами, 
главным из которых является электронная структура сплава [14]. Эффект 








t, °C  







Растворимость, мас. % 
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случае, когда одно растворенное вещество имеет больший, а другое меньший 
атомный радиус, чем алюминий. 
Таблица 1.7 Эффект твердорастворного упрочнения алюминия высокой 





(rx− rAl) / 
rAl, %* 
Прочностные свойства / содержание элемента, % 
σ0.2 / % σв / % 
МПа / 1 ат. % МПа / 1 мас. % МПа / 1 ат. % МПа / 1мас.% 
Si -3.8 9.3 9.2 40.0 39.6 
Zn -6.0 6.6 2.9 20.7 15.2 
Cu -10.7 16.2 13.8 88.3 43.1 
Mn -11.3 -** 30.3 -** 53.8 
Mg +11.8 17.2 18.6 7.4 50.3 
* Перечислены в порядке увеличения процентной разницы в атомных радиусах. 
** 1 ат. % марганца полностью не растворяется в α(Al). 
 
Основными сплавами, которые упрочняются легирующими элементами 
путем получения твёрдых растворов на основе алюминия, являются сплавы 
системы Al-Mg, с содержанием магния от 0,5 до 6,0 мас. %. Эти сплавы часто 
содержат небольшие добавки переходных элементов, такие как Cr, Mn, Zr и 
некоторые другие для стабилизации структуры после деформации. В реальных 
условиях производства дополнительное твердорастворное упрочнение 
достигается за счет образования в условиях неравновесной кристаллизации 
аномально пересыщенных твердых растворов переходных металлов (ПМ) в 
алюминии. Дальнейшие технологические нагревы приводят к их распаду с 
образованием соответствующих алюминидов ПМ, дисперсность и высокая 
плотность распределения которых в свою очередь обеспечивает прирост 
прочности за счет вклада в дисперсионное упрочнение. На рисунке 1.3 показано 
влияние содержания Mg в α(Al) характерное для большинства промышленных 
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деформируемых алюминиевых сплавов на условный предел текучести и 
относительное удлинение при растяжении.  
 
Рисунок 1.3 – Связь между содержанием магния в алюминиевых сплавах и 
механическими характеристиками (σ0,2 – условный предел текучести,  
δ – относительное удлинение) [14] 
 
Термически неупрочняемые сплавы системы Al-Mg (5XXX серия по 
международной классификации и 15XX – по отечественной) с хорошими 
прочностными свойствами представляют интерес как конструкционный материал 
для самолетостроения, космической техники, судостроения и других отраслей 
промышленности благодаря сочетанию целого ряда уникальных свойств, в том 
числе высокой коррозионной стойкости и хорошей свариваемости [3]. В 
отожженном состоянии эти сплавы показывают низкий предел текучести (до 160 
МПа в зависимости от содержания магния) [3]. Деформационное и 
твердорастворное упрочнения являются основными способами повышения 
прочности сплавов системы Al-Mg. В результате деформационной обработки 
можно повысить прочность Al-Mg сплавов в 1,5…3 раза [3]. Увеличение 
содержания магния до 6 мас. % при холодной деформации приводит к 
повышению предела текучести до 400 МПа, однако снижает их пластичность [3]. 
Интенсивная пластическая деформация, способствует повышению прочностных 



























Тенденции развития науки и техники указывают на необходимость 
разработки новых многокомпонентных сплавов на основе алюминия с добавками 
таких элементов как Sc, Zr, Ti, Cr, V, Ag, Y, Hf и другими, которые, получив 
уникальные эксплуатационные свойства, займут одно из ведущих мест в 
различных отраслях промышленности [3]. Анализ диаграмм состояния двойных 
систем алюминия с ПМ показывает, что для всей группы d-переходных металлов 
характерны следующие особенности равновесного взаимодействия с алюминием 
[18]: высокая температура солидуса сплавов на основе алюминия, близкая к 
температуре плавления алюминия, что определяет малый интервал 
кристаллизации твердых растворов ПМ в алюминии; относительно низкая 
растворимость ПМ в твердом алюминии (предельная растворимость колеблется в 
диапазоне от сотых долей процента до 1,4 мас. %); резкое снижение 
растворимости ПМ в алюминии с понижением температуры [19]. Таким образом, 
твердые растворы ПМ в алюминии, образующиеся при кристаллизации, при 
изменении температуры должны распадаться. 
Сравнительный анализ влияния различных концентраций легирующих 
элементов алюминиевых сплавов на механические свойства проведён в работе 
(рисунок 1.4) [20]. По результатам многочисленных предыдущих исследований 
обощенных в [18, 21, 22] установлено, что одним из перспективных легирующих 
элементов Al-Mg сплавов является скандий.  
 
Рисунок 1.4 – Влияние содержания элементов на свойства сплава на основе 
алюминия [2] 
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Первоначально, идея использования скандия для упрочнения этих сплавов 
была разработана и запатентована в США в 1971 г. [23]. Интерес к скандию, как к 
компоненту алюминиевых сплавов в США, главным образом, проявили 
производители спортивного оборудовании. Скандий содержащие алюминиевые 
сплавы использовались при производстве бейсбольных бит, труб для рам 
велосипедов, клюшек для гольфа, легкоатлетических снарядов, шестов для 
палаток, а также при производстве корпусов огнестрельного оружия. 
В СССР разработкой первых промышленных Al-Mg-Sc сплавов занимались 
в 1970...1980-х годах под руководством М. Е. Дрица и В. И. Елагина [21, 24]. 
Максимальный эффект упрочнения наблюдается в сплавах системы Al-Mg при 
содержании скандия 0,1…0,3 мас. %. Такие материалы представляют собой новое 
поколение сплавов с улучшенными характеристиками. Например, трубы для 
нефтегазового комплекса из таких сплавов обладают повышенной коррозионной 
стойкостью и удельной прочностью по сравнению со стальными трубами. 
Механизмы упрочнения скандием сплавов Al-Mg и вытекающие из них 
принципы легирования освещены в работе [25]. В работе [21] отмечено, что 
наиболее перспективны добавки скандия в алюминиевые сплавы, где основным 
легирующим элементом является Mg. Эти два элемента не образуют химических 
соединений. Последнее дает возможность добиться сразу двух видов упрочнения: 
твердорастворного и дисперсного. Упрочняющие эффекты от введения скандия в 
алюминиевые сплавы заключаются, во-первых, в существенном измельчении 
зерна (рисунок 1.5, а) и, во-вторых, в повышении прочностных характеристик на 
100…180 МПа, а также в снижении анизотропии свойств. Сплавы системы Al-
Mg-Sc также обладают повышенной технологической пластичностью, 
коррозионной стойкостью, свариваемостью и жаропрочностью (рисунок 1.5, б). В 
России эти сплавы применяются в конструкциях новых поколений самолетов, что 
обусловлено в том числе существенным снижением веса летательного аппарата за 
счет внедрения автоматической сварки взамен клепки [26]. В изделиях ракетной 
техники широко применяются алюминий-магниевые сплавы, легированные 
скандием и цирконием. Поскольку конструктивная прочность (сочетание 
23 
 
прочности и ударной вязкости) этих сплавов растет с понижением температуры, 
такие сплавы применяются в качестве конструкционных материалов в области 
низких температур [26]. 
Несмотря на огромное количество продемонстрированных улучшений 
алюминиевых сплавов, достигнутых введением скандия, текущее использование 
таких сплавов невелико. Широкое применение скандий-содержащих сплавов 
сдерживается в том числе ценой на лигатуры Al-Sc [26]. 
  
а      б 
Рисунок 1.5 – Размер зерна в зависимости от содержания скандия (а) [27]:  
1 – Al-6%Zn; 2 – Al-5%Cu; 3 – Al-6%Mg; 4 – Al-0.05%Ti; 5 – Al-6%Mg-0.12%Zr  
и зависимость среднего размера зерна от температуры (б) [28] 
 
Введение скандия резко повышает температуру рекристаллизации 
холоднодеформированных полуфабрикатов алюминиевых сплавов (рисунок 1.6) 
[20], что способствует достижению высоких механических свойств.  
 
Рисунок 1.6 – Зависимость температуры рекристаллизации листов из 











































Причиной такого сильного подавления рекристаллизации заключается в 
образовании большого количества дисперсных частиц Al3Sc в объеме материала.  
В работах [29] отмечается, что при литье алюминиевых сплавов скандий, 
входит в твердый раствор, сохраняющийся до комнатной температуры. Там же 
отмечается возможное выделение незначительной части первичных Al3Sc частиц. 
Последующие нагревы, например, при гомогенизации приводят к распаду 
пересыщенного твердого раствора скандия в алюминии с образованием 
вторичных частиц фазы Al3Sc. Фаза Al3Sc имеет достаточно точное структурное 
соответствие с матрицей, что обусловливает образование на начальных стадиях 
распада дисперсных (2…10 нм) полностью когерентных выделений. Вторичным 
частицам этой фазы отводится ведущая роль в повышении комплекса свойств 
деформированных полуфабрикатов [30]. 
Согласно диаграмме состояния Al-Sc (рисунок 1.7, а) температура эвтектики 
только на 1 °С ниже точки плавления чистого алюминия, и имеет состав 0,47 мас. 
% Sc (0,38 ат. % Sc), а растворимость в твердом при эвтектической температуре 
равна 0,34 мас. % Sc и при 600 °С снижается до 0,23 мас. % Sc [31].  
 
а      б 
Рисунок 1.7 – Диаграммы состояния: алюминий-скандий [32] (а), 
 цирконий – алюминий [13] (б) 
 
При кристаллизации реальный размер зародыша в виде частицы Al3Sc 
меньше 1.8 мкм. Твердый раствор скандия в алюминии весьма неустойчив. 
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Инкубационный период, предшествующий распаду твердого раствора при 
температуре 450…500 °С, составляет 10 секунд, что на четыре порядка меньше, 
чем в сплаве Al-0.3%Zr [18]. 
Добавка циркония приводит к значительному дисперсионному упрочнению 
за счет образования вторичных выделений метастабильной фазы Al3Zr. Это 
влияние аналогично скандию [12]. Введение 0,2 мас. % Zr примерно эквивалентно 
0,1 мас. % Sc. Согласно диаграмме состояния (рисунок 1.7, б), вследствие резкого 
повышения температуры ликвидус при введении Zr, температура расплава 
должна быть выше 800 °С, иначе становится невозможным полное растворение Zr 
в жидкой фазе. Выделение из пересыщенного α(Al) метастабильной фазы Al3Zr 
начинается при ~ 400 °С [12].  
Неизбежные технологические нагревы слитка в процессе его переработки в 
деформированный полуфабрикат приводят к распаду твердого раствора Sc в 
α(Al). Добавка в сплав Zr усиливает упрочняющее действие Sc. Как показали 
исследования [15, 33], формирование структуры в результате больших степеней 
пластической деформации, например, при экструзии, способствует значительному 
повышению прочностных характеристик. В присутствии Zr допустимы более 
высокотемпературные нагревы при переработке слитка в деформированный 
полуфабрикат. Таким образом Zr целесообразно вводить для замедления процесса 
распада α(Al) и замедления коагуляции продуктов его распада [34, 35].  
Содержание циркония в промышленных сплавах со Sc обычно составляет 
0,07…0,12 мас. %. Введение небольших добавок (до 0,05 мас. %) таких металлов 
как Ti, Mo, Nb, Ta, Hf может способствовать замене в фазе Al3Sc до 5 мас. % Sc. 
Однако по сравнению со стабилизирующим действием Zr, который может 
замещать до 35 мас. % Sc в этой фазе, образуя соединение Al3(Sc,Zr), эффект от 
этих микродобавок незначителен [34, 35]. Тем не менее продолжаются 
экспериментальные исследования и теоретические расчеты, направленные на 
определение условий и составов частиц Al3(Sc,Me1) и Al3(Sc,Me1,Ме2) способных 
повысить термическую стабильность структуры алюминиевых сплавов [36-40]. 
26 
 
При использовании традиционных способов приготовления расплава, литья и 
обработки давлением на профильных предприятиях отрасли дальнейшее 
повышение прочностных характеристик и эксплуатационных качеств изделий из 
сплавов системы Al-Mg, легированных Sc и Zr возможно за счет введения 
дополнительных элементов, например, Zn, Cu, Ni, Fe, Ag, Er, Sr, Cr, Co, Ge, Ce 
[41-48].Важнейшую роль в многокомпонентных алюминиевых сплавах играет 
взаимно обусловленное содержание этих легирующих элементов. Проведенные 
исследовании при повышенных температурах о влиянии малых добавок Cu и Zn в 
сплавы системы Al-Mg показали их существенное влияние на микроструктуру и 
фазовый состав, а также на температуры выделений дисперсных частиц 
различных фаз. В работе Yukawa [49] установлено, что одновременное введение 
малых добавок Cu и Zn приводит к ускорению скорости выделения β-фазы 
(Al3Mg2) в объеме зерна, снижая её объемную долю на границах. В отсутствии Cu 
и Zn выделение β-фазы происходит в основном вдоль границ зерен из-за низкого 
барьера для диффузии и наличия скоплений таких дефектов как дислокации, 
вакансии [50, 51]. В более поздних работах [41, 52] вместо β-фазы (Al3Mg2) в 
сплавах Al-Mg легированных Zn вдоль границ зерен и субзерен было установлено 
существование фазы Mg32(Al,Zn)49. Результаты исследований, приведенные в 
работе [53] показали, что даже незначительное содержание Cu (к примеру 0,07 
мас. %) приводит к замене Zn в вышеуказанной фазе. В работе [43] сообщается, 
что в отсутствии Zn, при введение малых добавок Cu в сплавы Al-Mg 
сопровождается выделением фазы Al6Mg4Cu. Тепловые эффекты, связанные с 
особенностями распада твердого раствора на основе алюминия в сплавах Al-Mg 
легированных Cu, исследовались в работе [47]. Таким образом, введение даже 
малого количества дополнительных легирующих элементов в сплавы системы Al-
Mg приводит к изменению фазового состава. Кроме этого, в работе [54] 
отмечается, что несмотря гораздо более сильное влияние Sc на изменение 
структуры и повышение механических свойств слитков из сплава системы Al-Mg, 
введение малых добавок Ag, Zn и Cu способно приводить к некоторому 
повышению временного сопротивления разрыву, уловного предела текучести, а 
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также к исчезновению прямой анизотропии по этим характеристикам в 
отожженных холоднокатаных листах. Последнее связывается авторами [54] с 
влиянием цинка на снижение температуры рекристаллизации и образованием 
частично рекристаллизованной структуры в листах, несмотря на то, что с 
повышением концентрации Ag ранее было отмечено повышение температуры 
рекристаллизации [7]. С другой стороны, по данным Kubota, приведенным в [55], 
введение Ag в сплавы Al-Mg приводит в существенному повышению 
прочностных характеристик сплава, термически обработанного, после закалки в 
воду. На основе более ранних исследований [56] по влиянию формы и 
кристаллографических ориентаций дисперсных частиц при распаде α(Al) на 
повышение прочностных характеристик, авторы работы [55] связывают 
повышение уровня прочностных характеристик с выделением стержневидной 
фазы T (Mg32(Al,Ag)49) ОЦК модификации квадратного сечения с осями 
параллельными <110>α. Ориентационное соотношение фазы T и алюминиевой 
матрицы (010)т || (11 )α и [001]т || [1 ̅0]. 
Более известная система деформируемых термически упрочняемых 
алюминиевых сплавов, в которой главным легирующим элементом является медь 
– это Al-Cu-Mg-Si. Оригинальный отечественный ковочный сплав этой системы – 
сплав марки АК6, разработанный С. М. Вороновым [57]. Химический состав 
сплава АК6 (цифровое обозначение 1360) в соответствии с ГОСТ [58] приведен в 
таблице 1.8.  
 
Таблица 1.8 Химический состав сплава АК6 [58] 
Содержание элементов, мас. % 
Cu Mn Mg Si Fe Zn Ti 
1.8…2.6 0.4…0.8 0.4…0.8 0.7…1.2 <0.70 <0.30 <0.10 
 
Сплавы этой системы являются базовыми для изготовления, например, 
лопастей винтов летательных аппаратов. Алюминиевые профили из сплавов 
серии 2ХХХ системы Al-Cu-Mg-Si применяют в ответственных конструкциях, в 
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автомобилестроении, самолетостроении, производстве военной техники. Такие 
сплавы обладают как высокими механическими свойствами, так и хорошей 
пластичностью в горячем состоянии, обеспечивающей в том числе возможность 
ковки и штамповки массивных заготовок[7]. Недостатком сплавов этой группы 
является их невысокая коррозионная стойкость, поэтому для них часто 
используют защитные покрытия [59].  
Общей чертой этих сплавов является то, что основные фазы-упрочнители, 
образующиеся при старении, содержат медь. Прежде всего, это метастабильные 
модификации фаз Al2Cu (θʹ и θʹʹ) и Al2CuMg (Sʹ и Sʹʹ). Кроме Cu эти сплавы 
содержат Mn в количестве до 1 мас. %, который способствует сохранению 
нерекристаллизованной структуры, измельчению зерна и повышению 
прочностных характеристик [57]. 
В сплавах данного типа кроме Cu могут присутствовать такие легирующие 
элементы и примеси как: Mg, Mn, Ti, Zr, Ni, Fe, Si, реже Cr, V, Cd и Ag [60]. 
Сплавы этой системы характеризуются достаточно сложным фазовым составом, 
который может меняться в пределах марки сплава. Это можно увидеть на 
изотермических разрезах системы Al-Cu-Mg-Si (рисунки 1.8, 1.9). Фазовый состав 
сплавов не может быть удовлетворительно описан только с использованием 
двойных или тройных фазовых диаграмм. В системе Al-Cu-Mg-Si было 
обнаружено соединение Cu4Mg5Si4Al [7].  
 
а     б     в 
Рисунок 1.8 – Изотермические разрезы диаграммы состояния системы  




Позже было установлено, что соединения, содержащие (в мас. %) 19,2 Cu, 
33,0 Mg, 32,1 Si и 20,6 Cu, 31,8 Mg, 31,4 Si довольно точно описываются 
формулой Al5Cu2Mg8Si6 (20,3 Cu, 31,1 Mg, 27 Si). Данная фаза имеет 
гексагональную решетку с параметрами a = 1,032 нм, c = 0,405 нм [7]. 
 
а      б 
 
в      г 
Рисунок 1.9 – Диаграммы изотермических сечений при 500 °С (а-в) и 465 °С (г) 
системы Al-Cu-Mg-Si при содержании: а – 0.6 мас. % Si; б – 1.2 мас. % Si; в – 4.5 
мас. % Cu; г – 0.6 мас. % Si [61] 
 
В равновесии с алюминиевым твердым раствором в сплавах системы Al-Cu-
Mg-Si могут находиться семь фаз: θ (Al2Cu), β (Al3Mg2), М (Mg2Si), Si, S 
(Al2CuMg), T (Al6CuMg4) и W (Al5Cu2Mg8Si6) [12]. По данным [61] повышение до 
1 мас. % содержание Mn оказывает существенное влияние на фазовый состав в 




Распределение легирующих элементов между алюминиевой матрицей и 
фазами в сплавах системы Al-Cu-Mg-Si, с добавками Mn приведено в таблице 1.9. 
Таблица 1.9 Распределение легирующих элементов между алюминиевой 
матрицей и фазами в сплавах системы Al-Cu-Mg-Si, с добавками Mn [7,12] 
Фазы 
Легирующий элемент 
Cu Mg Mn Fe Si 
Алюминиевая матрица 
α(Al) + + + - + 
Вторичные выделения 
Al2Cu + - - - - 
Al2CuMg + + - - - 
Mg2Si - + - - + 
Al5Cu2Mg8Si6 + + - - + 
(Si) - - - + - 
Al20Cu3Mn2 + - + - - 
Al15Cu2Si3 + - - - + 
Фазы кристаллизационного происхождения 
Al2Cu + - - - - 
Al2CuMg + + - - - 
Mg2Si - + - - + 
Al5Cu2Mg8Si6 + + - - + 
(Si) - - - + - 
Al15(Fe,Mn)3Si2 + + + - - 
 
Следует отметить, что в литом состоянии сплавы типа АК6 характеризуются 
наличием большого количества избыточных фаз, которые располагаются по 
границам дендритных ячеек. Для сплавов этой системы характерно присутствие в 
структуре фазы Al15(Fe,Mn)2Si3 [7, 61], выделяющейся из расплава при 
кристаллизации и не растворяющейся в процессе термической обработки. 
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Данная фаза образуется в присутствии Fe в количестве 1,2…2,2 мас. % и Mn 
в количестве 0,2…1,2 мас. % [12, 62]. Включения фазы Al15(Fe,Mn)3Si2 имеют 
скелетообразную морфологию, повышающую пластичность сплава. 
Экспериментально установлено, что снижение в структуре содержания фазы 
Al15(Fe,Mn)3Si2 менее 3 % по объему приводит к снижению характеристик 
пластичности [61]. 
Широкие пределы изменения основных легирующих элементов в сплавах 
Al-Cu-Mg-Si приводят к существенному перераспределению фазовых областей в 
твердом состоянии и изменению температуры солидуса сплава. Согласно [7] 
наиболее высокая температура соответствует сплавам, в которых происходит 
перитектическая реакция с участие твердых фаз: α(Al), M (Mg2Si), θ и Q(W) при 
514 °С. При увеличении содержания кремния температура солидуса снижается до 
509 °C, а при низком кремнии – до 506 °С (рисунок 1.10). 
 
 
Рисунок 1.10 – Солидус сплавов системы Al-Cu-Mg-Si при 4 мас. % Cu [60] 
 
1.3 Кристаллизация алюминиевых сплавов 
 
Условия кристаллизации являются важнейшим фактором, который 
определяет структуру и свойства алюминиевых сплавов как в литом состоянии, 
так и при дальнейших обработках. Как показали эксперименты, обобщенные в 
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[63], для большинства сплавов на основе алюминия допустимые температуры 
перегрева расплава находятся в интервале 0,1…0,6 Тпл. Однако перегрев расплава 
не всегда сопровождается повышением качества литого металла. Так, например, 
выдержка значительно выше температуры ликвидуса некоторых алюминиевых 
сплавов снижает свойства отливок из-за повышения количества окисных пленок в 
отливке, а также уменьшения числа центров кристаллизации и формирования 
грубых структурных составляющих [64]. С другой стороны, перегрев расплава, 
например, сплава АЛ9 благоприятно влияет как на его структуру, так и на 
механические свойства [65].  
Скорость охлаждения расплава при кристаллизации во многом определяет 
структуру материала, поэтому на микроструктуру материала оказывают в том 
числе размеры отливаемого слитка [66]. В работах [18, 67-70] отмечается, что при 
изменении скорости охлаждения сплава фиксированного состава количество 
избыточных структурных составляющих меняется по кривой с максимумом в 
области малых (10-60 °С/мин) скоростей. Увеличение скорости охлаждения в 
широком интервале скоростей от 60 до 250 °С/мин для ряда сплавов (АК6, Аl-
5%Сu) приводит к некоторому уменьшению объемной доли избыточных 
составляющих, а для сплава А1-6%Мg практически не влияет на этот параметр 
микроструктуры. По мере ускорения кристаллизации происходит резкое 
измельчение дендритных ячеек [67], уменьшение размеров выделений 
избыточных фаз [66, 71] и пор [66]. Резкое различие скоростей кристаллизации и 
после кристаллизационного охлаждения сопровождается появлением тенденции к 
росту плотности дислокаций по мере увеличения скорости кристаллизации, 
однако в сильной степени не влияют на конечную плотность дислокаций, которая 
составляла в среднем величину ~ 109 см-2 [66]. В то же время, тип структуры во 
многом определяется условиями охлаждения сплава после окончания 
кристаллизации. Замедленное охлаждение сплавов после окончания 
кристаллизации сопровождается огрублением и увеличением объемной доли  
выделений,    образующихся   при   распаде    пересыщенного    твердого   
раствора [66, 72]. 
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К эффективным приемам улучшения качества отливок относятся такие 
приемы воздействия на расплав, как перемешивание, фильтрование [73] и 
продувка газами, рафинирование специальными флюсами [74], а также его 
перегрев до определённых для каждого состава сплава температур, 
обеспечивающих большую степень гомогенности расплава [75]. 
Подавляющее большинство технологических процессов производства 
металлических сплавов связано с расплавлением исходных материалов и 
последующей кристаллизацией системы при различных, иногда весьма высоких, 
скоростях охлаждения. Пытаясь улучшить структуру и эксплуатационные 
свойства слитков, отливок и деформированных полуфабрикатов, технологи 
большое внимание уделяют поиску оптимальных условий кристаллизации. 
Непрерывно совершенствуются режимы термической и механической обработки 
литого металлы. При этом воздействие на исходный расплав на конкретном 
производстве рассматривается только в контексте дополнительного легирования и 
рафинирования для оптимизации состава сплава. Однако существенный объем 
результатов научных исследований свидетельствует о влиянии структурного 
состояния исходного расплава на структуру и свойства отливок, слитков и 
деформированных полуфабрикатов [75-77]. Наиболее интересны результаты 
экспериментов о влиянии температурно-временной обработки исходного 
расплава на процессы кристаллизации, структуру и свойства отливок групп 
сплавов, которые относятся к системам Al-Mg, Al-Mn, Al-Cu, Al-Sc, Al-Zr, Al-Ti 
[78]. Так для расплавов Al-Mg вискозиметрическим методом определены 
температуры структурных перестроек. Такие структурные перестройки по 
мнению авторов [79, 80] обусловлены необратимым переходом 
микрогетерогенного расплава в состояние истинного раствора. В такое состояние 
расплав переходит после нагрева выше ликвидуса на 100…200 К. В работе [81] по 
изучению вязкости лигатуры Al-2%Zr было показано, что образец промышленной 
частоты переходит в состояние истинного раствора при температуре существенно 
более низкой, чем в случае аналогичного сплава, выплавленного из высокочистых 
компонентов. Этот факт послужил отправной точкой в формировании идеи 
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модифицирования расплавов специально подобранными примесями в целях 
снижения температуры гомогенности расплава. 
Авторами [79] для группы сплавов Al-Mn были определены концентрации и 
температуры, при которых наблюдалось аномальное поведение изменения 
политерм вязкости. Было показано, что структурные изменения в расплаве 
наблюдаются при температурах от ликвидуса до точки ветвления кривых 
температурной зависимости вязкости при нагреве и охлаждении. Структурными 
единицами, обуславливающими такое кардинальное изменение характера вязкого 
течения, по предположению автором являются дисперсные частицы состава, 
близкого к соединению Al6Mn. Температуры структурных перестроек в расплавах 
Al-Sc, свидетельствующие о необратимых изменениях состояния, определены в 
работе [82]. 
Следует отметить, что поскольку в реальных промышленных условиях 
невозможно обеспечить условия равновесной кристаллизации, при которой 
перемещение фронта кристаллизации должна быть много меньше коэффициентов 
диффузии растворенных в закристаллизовавшимся металле веществ, то все 
процессы, происходящие при кристаллизации в промышленных условиях, 
являются неравновесными [4]. При этом степень отклонения от равновесной 
кристаллизации оказывает значительное влияние на конечную структуру 
материала [69]. В ряде работ описано в общем виде возникновение 
неоднородности состава кристаллов в двойных, тройных [68] и четверных сплавах 
— твердых растворах в результате неравновесной кристаллизации. Указанная 
неоднородность предопределяется отношением содержания любого компонента в 
твердой фазе к его концентрации в жидкой, находящейся в равновесии в данный 
температурный момент с твердой фазой. Закономерности неравновесной 
кристаллизации наиболее ярко проявляются в случае, когда диффузионный 
массоперенос в жидкой фазе принимается проходящим совершенно 
беспрепятственно, т.е. коэффициент диффузии в жидкой фазе Dж → ∞, тогда как в 
твердой фазе он полностью исключен (Dтв → 0). При этом даже при средних 
скоростях охлаждения (от 10 до 103 °С/с) наблюдается улучшение свойств 
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конечного полуфабриката, за счет таких изменений структуры слитка как 
измельчение зерна, уменьшение размеров дендритов и эвтектических прослоек, 
увеличения предела растворимости легирующих элементов в твердом состоянии в 
первичном α(Al) твердом растворе и изменению формы выделений второй фазы, 
увеличению количества эвтектики в доэвтектических сплавах, пресыщению 
вакансиями [4]. 
 
1.4 Термическая и деформационная обработки алюминиевых сплавов 
 
После завершения процесса литья, возможны несколько вариантов 
термической обработки (ТО). Слитки из деформируемых алюминиевых сплавов, 
как правило, проходят гомогенизационный отжиг. Цели процесса – устранение 
дендритной ликвации, улучшение обрабатываемости давлением и повышение 
технологичности сплавов в литом и деформированном состояниях. Структурные 
изменения алюминиевых сплавов при гомогенизации изложены в работах [11, 66, 
67, 83, 84]. 
Важнейшим процессом, протекающим при гомогенизационном отжиге, 
является растворение неравновесных фаз кристаллизационного происхождения. 
Исследования [7, 66, 83, 85] показали, что для слитков непрерывного литья 
диаметром менее 500 мм из большинства алюминиевых сплавов время 
растворения избыточных фаз при обычно назначаемых температурах не 
превышает 2…3 часа, а для магналиев 1…2 часа. Кинетика растворения зависит 
от температуры гомогенизации. Так для сплава (А1-3,5%Zn-2,5%Mg) повышение 
температуры отжига от 540 до 560 °С приводит к уменьшению времени 
растворения в несколько раз. Ускорение процесса растворения связано с 
экспоненциальной температурной зависимостью коэффициентов диффузии 




Рисунок 1.11 – Коэффициенты диффузии легирующих элементов в алюминии [86] 
 
Определенные перспективы, в этой связи, имеет высокотемпературная 
гомогенизация, при которой нагрев производится до температур, лежащих между 
неравновесным и равновесным солидусом сплава [66, 87]. Известно [66, 11, 88], 
что чем дисперснее структура слитка или отливки, тем быстрее протекает процесс 
растворения избыточных фаз. Степень устранения внутрикристаллитной 
ликвации, которая достигается за время ТО, определяется химическим составом 
сплава. Для многокомпонентных сплавов (Д16, В93) внутрикристаллитная 
ликвация при обычной гомогенизации (~ 490 °С) по меди полностью устраняется 
за 18 часов, по магнию через 10 часов, а при высокотемпературной гомогенизации 
- за 10 и 1 час, соответственно. Что же касается ликвации марганца, хрома и 
других переходных металлов, то она сохраняется почти на уровне литого 
состояния, даже после гомогенизации длительностью в десятки часов. Последнее 
связано с тем, что их коэффициенты диффузии на несколько порядков меньше, 
чем у основных легирующих элементов. 
При анализе изменения зеренной структуры сплавов в процессе 
гомогенизации выводы исследователей достаточно сильно различаются. В 
работах [89] указывается, что размер зерна в слитках при проведении 
гомогенизации либо не изменяется, либо увеличивается в ходе собирательной 
рекристаллизации. Согласно же данным приведенным в [66], в сплавах А1-6%Мg, 
А1-10%Мg и АМг6 в первый час отжига происходит измельчение зерна. 
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Дальнейшее увеличение времени отжига промышленных слитков не влияет на 
размер зерна, а в двойных сплавах размер зерна растет, приближаясь к исходному 
до отжига. Различные тенденции в изменении зеренной структуры при 
гомогенизационном отжиге в работе [66] объясняются различиями в составе 
сплавов, разным характером исходной дислокационной структуры. Отжиг должен 
приводить к совершенствованию дислокационной структуры, сформированной 
при кристаллизации, что предусматривает образование более стабильных 
дислокационных конфигураций и снижение плотности дислокаций. В сплавах 
систем Аl-Mg c исходной субзеренной или ячеисто-субзеренной структурой на 
начальных стадиях гомогенизационного отжига измельчение зерна является 
результатом первичной рекристаллизации. Автор [66] отмечает, что конечные 
плотность дислокаций и размер субзерен зависят от скорости охлаждения с 
температуры гомогенизации. Более низкая плотность дислокаций и больший 
размер субзерен при охлаждении с печью, по сравнению с охлаждением в воду, 
обусловлены дополнительным совершенствованием дислокационной структуры 
во время медленного охлаждения. 
Особую роль в сохранении полигонизованной структуры термически 
обработанных полуфабрикатов играют вторичные алюминиды переходных 
металлов, образующиеся при гомогенизации. Закономерности распада 
алюминиевого твердого раствора, пересыщенного переходными металлами, 
изучены в работах [66, 84]. Показано, что по мере ускорения охлаждения слитков 
при кристаллизации возрастает однородность распада; укрупнение частиц 
выделений имеет место при увеличении температуры и длительности 
гомогенизационного отжига; увеличение содержания железа и кремния в сплавах 
облегчает распад раствора переходных металлов. 
В работе [66] проанализировано влияние структуры после литья на структуру 
и механические свойства слитков после отжига и деформации. Для литых и затем 
закаленных алюминиевых сплавов установлено наибольшее влияние на свойства 
размера дендритной ячейки, который в свою очередь определяет и размеры 
эвтектических выделений и пор. Отмечено, что ускорение кристаллизации, 
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благодаря диспергированию микроструктуры, благоприятно влияет и на конечные 
свойства после операции деформирования и ТО.  
Таким образом для улучшения структуры и свойств после литья существует 
большое количество экспериментальных данных. Результаты процессов 
формирования структуры и свойств сплавов на конечных стадиях обработки в 
настоящее время анализируются, с учетом, наследственного влияния структуры, 
полученной после литья [64, 66]. Тем не менее, требуется дальнейшее проведение 
исследований, направленных на обобщение данных по влиянию параметров 
технологических операций на эволюцию микроструктуры в целом в сложной цепи 
производственного процесса. 
Как отмечалось выше, слитки алюминиевых сплавов перед обработкой 
давлением, подвергаются гомогенизирующему отжигу для повышения 
пластичности [90, 91]. Однако, в случае легирования сплавов системы Al-Mg 
переходными металлами, процессы, происходящие во время гомогенизации, 
существенно усложняются [25]. 
Слитки сплавов системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr перед гомогенизацией имеют 
структуру пересыщенного твердого раствора. Такое пресыщение сопровождается 
высокой склонностью к распаду α(Al) во время технологических нагревов [92]. 
Принимая во внимание особенности ТО сплавов этой системы, изделия из 
которых не подвергаются упрочнению в результате закалки и старения, следует 
отметить, что распад α(Al) с образованием соответствующих алюминидов 
переходных металлов носит необратимый характер [93]. При этом скорость 
выделения фаз, содержащих Sc, на несколько порядков превышает данный 
параметр для выделений фаз включающих, например, Mn или Zr [94]. 
Необходимость сохранения пересыщенного α(Al) до обработки металла 
давлением вынуждает выбирать температуры ТО в интервале 300…350 °С [95], 
что зачастую не обеспечивает достаточной технологичности слитков перед 
деформацией [96]. С учетом сказанного, гомогенизация слитков системы Al-Mg-
Mn-Sc-Zr может выступать в качестве эффективного инструмента для 
осуществления регламентированного распада α(Al), пересыщенного по Sc, Mn, Zr 
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и другим переходным металлам, с формированием дисперсных частиц Al3(Sc,Zr) 
и Al6Mn, которые являются эффективными ингибиторами рекристаллизации. 
Такие дисперсные частицы, сохранившиеся до конца технологического цикла, 
способны обеспечить сохранение после деформации стабильной 
полигонизованной структуры. Выделение новых фаз в структуре слитка во время 
гомогенизирующего отжига может сопровождаться повышением 
технологической пластичности перед деформированием [97]. Последнее 
реализуется, в том числе, за счет коагуляции продуктов распада α(Al) при 
повышенных температурах гомогенизации. Некоторое снижение прочностных 
характеристик литого металла может быть компенсировано в результате 
структурного упрочнения, достигаемого высокими степенями деформации [98]. 
Особенности проведения ТО алюминиевых сплавов системы Al-Cu-Mg-Si в 
сравнении с системой Al-Mg-Mn-Sc-Zr заключаются в наличии операции нагрева 
под закалку. При этом для максимального растворения избыточных фаз выдержку 
деформированных полуфабрикатов проводят в узком интервале температур, 
который близок к температуре солидуса. Значение последней определяется 
температурой плавления легкоплавкой эвтектики. Условия проведения закалки 
алюминиевых сплавов, оказывая влияние на структуру в закаленном состоянии, а 
также определяя особенности старения, формируют уровень основных 
эксплуатационных свойств.  
В условиях производства при ТО алюминиевых сплавов системы Al-Cu-Mg-
Si достаточно часто наблюдаются такие дефекты термической обработки, как 
оплавление границ зерен, пористость, неполная и неравномерная закалка, 
коробление тонкостенных полуфабрикатов, образование трещин при закалке [87]. 
Вероятно, для очень ограниченного числа алюминиевых сплавов 
кратковременные выдержки при температурах, несколько превышающих 
температуру неравновесного солидуса, не приводят к снижению механических 
свойств [99]. Однако, для ковочных алюминиевых сплавов системы Al-Cu-Mg-Si в 
результате незначительного перегрева наблюдается пережог слитков, поковок и 
штамповок, что является недопустимым дефектом, так как вызывает снижение 
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механических и конструкционных свойств материала [100]. «Неисправимость» 
дефекта, приводит к тому, что в практике металлургического производства при 
обнаружении пережога на любой стадии изготовления все заготовки или готовые 
поковки и штамповки, как правило, бракуют. Уже начальные стадии пережога 
вызывают снижение усталостной прочности, коррозионной стойкости и 
пластичности материала, а при большой степени пережога и прочности. 
Явление пережога заключается в оплавлении и последующей кристаллизации 
легкоплавкой эвтектики. Если пережог имел место, то при механическом 
воздействии на образец, например, изгибе происходит его разрушение, так как 
оплавление по границам зерен резко охрупчивает материал [100]. Превышение 
температуры солидуса сопровождается окислением металла и образованием при 
вторичной кристаллизации жидкой фазы усадочной пористости. Если на 
начальной стадии пережог может не проявляется на макроуровне, то на более 
поздних стадиях он может проявляться внешне в виде потемнения поверхности, 
образования пузырей или трещин [87]. В работе [101] на основании исследования 
эволюции структуры сплава Al-Cu-Mg во время пережога сделано предположение 
о механизме образования обедненных зон α(Al) по Mn, Cu и другим элементам 
путем миграции жидкой фазы в результате переплавления частей зерен. 
Пережог и высокотемпературное окисление происходят из-за превышения 
заданной температуры ТО и нарушения состава печной атмосферы. Также 
возможны случаи перегрева и, возникновения связанного с этим пережога, при 
нагревах под обработку давлением. Если при этом последующее деформирование 
проводят с малыми степенями деформации, то возникший пережог может 
сохраниться. При больших степенях деформации дефект может устраниться за 
счет частичного разрушения прослоек оплавившейся эвтектики, залегающих по 
границам зерен, а также за счет «заваривания» вторичной пористости [87]. 
Несоблюдение технологического процесса сварки дефектов в отливках из 
алюминиевых сплавов также может приводить к возникновению пережога [102]. 
Следует отметить, что формирование зональной ликвации в слитках в результате 
неравновесной кристаллизации при непрерывном литье сплавов с широкими 
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концентрационными интервалами легирующих элементов в пределах марки 
(например, сплавы АК6 и АК8) приводит к значительной химической 
неоднородности по сечению слитка [103], что может сопровождаться различием в 
температурах неравновесного солидуса. 
В условиях производства серийный контроль структуры на наличие 
начальных стадий пережога проводится путем исследования микроструктуры с 
помощью оптического микроскопа и сопоставления, полученных изображении с 
атласами дефектов термической обработки алюминиевых сплавов [66, 104]. 
Ограниченные возможности световой оптической микроскопии зачастую не 
позволяют однозначно идентифицировать признаки пережога. Таким образом, 
актуальным остается необходимость составление атласа данных фрагментов 
микроструктур на основе качественного и количественного изучения 
структурных составляющих сплавов с признаками пережога возможностями 
электронной микроскопии. 
Пластическую деформацию металлических материалов принято 
классифицировать на холодную, теплую и горячую [105]. Основными факторами, 
которые определяют структуру и свойства материала в деформированном 
состоянии являются температура [105-107], скорость [105, 108], а также степень 
деформации [105, 109]. 
Деформация металлов при повышенных температурах сопровождается 
интенсивным неконсервативным движением дислокаций и их аннигиляцией. 
Следствием этого является как уменьшение плотности дислокаций, так и 
формирование стабильных дислокационных структур, и, зачастую, повышение 
потенциальной возможности образования зародышей рекристаллизации [105, 
110]. Таким образом во время теплой и горячей деформации процессы, 
ответственные за упрочнение и разупрочнение материала, могут происходить 
одновременно. Для сплавов на основе алюминия, как металла с высокой энергией 
дефектов упаковки, основным механизмом разупрочнения является 
полигонизация [110, 111].  
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Важное отличие горячей деформации от холодной, отмеченное в работах 
[112], заключается в установлении либо стадии динамической полигонизации при 
практическом постоянстве напряжений, либо стадии динамической 
рекристаллизации при снижении напряжений. Отметим, что согласно результатам 
работ [112] при повышении скорости деформации при постоянной температуре 
размер субзерен уменьшается, а увеличение температуры деформации при 
постоянной скорости сопровождается их увеличением. При определенной 
скорости горячей деформации, которая для сплава АК6 (1360) составляет 
приблизительно 10…10-3 мс-1 [113] состояние сильного пресыщения 
дислокациями приводит к образованию рекристаллизованной структуры. 
Авторами работ [110, 114] особая роль в формировании структуры отводится 
скорости охлаждения после горячей деформации. Показано, что во время 
замедленного охлаждения после деформации, в процессе которой 
реализовывалась динамическая полигонизация, возможно дальнейшее 
совершенствование субзеренной структуры. Важность скорости охлаждения 
после горячей деформации отмечается при проведении высокотемпературной 
термомеханической обработки, когда операция нагрева под закалку совмещена с 
нагревом под деформацию. В этом случае для предотвращения распада 
пересыщенного α(Al) и сохранения нерекристаллизованной структуры 
необходимо ускоренное охлаждение деформированного металла [115]. Важно 
отметить, что такая схема малоприменима для многокомпонентных сплавов, 
максимальная температура нагрева под закалку которых близка солидуса сплава, 
а сама закалка осуществляется в узком температурном интервале. Например, 
505…515 °С для сплава АК6 (1360) [116]. 
Следует отметить, что упрочнение сплава за счет сохранения 
нерекристаллизованной структуры является важнейшим упрочняющим 
механизмом алюминиевых сплавов независимо от схемы предварительной 
термодеформационной обработки. В работах [117, 118] отмечаются такие пути 
повышения стабильности нерекристаллизованной структуры экструдированных 
изделий, как повышение температуры и уменьшение скорости экструзии, 
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уменьшение степени деформации, легирование алюминиевых сплавов 
элементами-ингибиторами рекристаллизации, а также применения напряженного 
состояния близкого к схеме всестороннего и равномерного сжатия.  
Направленное деформационное воздействие в стесненных условиях при 
обработке металлов давлением приводит, помимо изменения геометрических 
размеров полуфабриката, к возникновению в материале кристаллографической 
текстуры [119]. В зависимости от химического состава и условий деформации в 
алюминиевых сплавах могут образовываться различные типы текстуры, 
характерные для большинства металлов с ГЦК-решёткой [120, 121]. 
Отметим, что современное программное обеспечение позволяет для всех 
кристаллографически идентифицированных микрообластей во время проведения 
текстурного анализа методом ориентационной микроскопии (EBSD) рассчитать 
для одноосного напряженного состояния факторы Тейлора, представляющие 
собой кристаллографические характеристики относительной прочности материала 
[119]. Различие в факторах Тейлора показывает различие в сопротивлении 
кристаллографических ориентаций началу пластической деформации. 
Максимальные значения фактора Тейлора для металлов с ГЦК кристаллической 
решеткой имеют аксиальные компоненты текстуры <110> и <111> («жесткие» 
ориентировки), М<110> = M<111> = 3,67. Минимальные – <100> («мягкая» 
ориентировка), М<100> = 2,44. Для случая отсутствия текстуры в материале – 
Мизотроп. = 3,06 [198]. 
Основные отличия горячей деформации от холодной заключаются в 
существенно больших размерах заготовок, повышенной величине трения и, 
соответственно, формированию существенно отличающихся, в зависимости от 
типа и режима деформации, напряженных состояний. Важную роль в 
формировании компонент текстуры в горячедеформированном материале также 
играют структурные изменения, основанные на различных процессах, 
протекающих в очаге деформации: динамическая и статическая полигонизации; 
динамическая и метадинамическая (после динамическая) рекристаллизации [122]. 
Определенное наследственное влияние компонент текстуры рекристаллизации 
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алюминиевых сплавов от компонент изначально присутствующих в текстуре 
деформации, но с большим рассеянием и отличной концентрации компонент было 
описано в работах [122]. 
Различные виды деформации, за счет различных схем напряженного 
состояния при деформации, приводят к формированию различных типов текстуры 
[123]. После экструзии алюминиевые сплавы как общий случай материала с ГЦК 
типом решетки, содержат две основные текстурные компоненты <111> и <100> в 
разных соотношениях [109]. Отмечено также, что с повышением температуры 
деформации и понижением чистоты алюминия возрастает доля компоненты 
<100> [109]. На интенсивность и количественное соотношение ориентировок 
наряду со степенью деформации в значительной степени влияют специфические 
параметры экструзии: «угол захвата» (угол конической части фильеры) и скорость 
экструзии [123]. 
Текстуры осаженных материалов также как текстуры экструзии относятся к 
группе аксиальных текстур, однако они могут существенно от них отличаться за 
счет влияния различных напряжённо-деформационных состояний [124]. Текстура 
осадки представляет собой аксиальную текстуру, в которой имеется 
фиксированная плоскость, которая может быть повернута в разных кристаллитах 
произвольно вокруг нормали к этой плоскости. 
При осадке ГЦК металлов параллельно направлению сжатия 
преимущественно устанавливается кристаллографическое направление <110>. 
Однако текстура не имеет столь отчетливого характера, как при волочении. В 
алюминиевых сплавах наряду с ориентировками <110> в значительных 
количествах могут присутствовать и ориентировки, лежащие на 
стереографическом треугольнике между вершинами <110> и стороной <100> -
<111>. 
В работе [125] установлено экспериментально и подтверждено 
теоретически, что текстура при холодной прокатке и сдвиговой деформации 
алюминия содержит набор устойчивых при данном напряженном состоянии 
дискретных ориентировок. При холодной прокатке текстура содержит 
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компоненты {011}<100>, {011}<211>, {011}<111>, {112}<111>; текстура сдвига: 
{001}<110>, {112}<110>, {111}<110>, {111}<112>. Отличия текстуры металлов с 
ГЦК-решёткой, включая сплавы на основе алюминия, формирующаяся в процессе 
горячей прокатки от текстуры холоднокатаных материалов, рассмотрены в 
работах [126]. Неоднородность текстуры по толщине была отмечена как при 
горячей прокатке с получением листовых изделий, так и при деформации 
экструзией при изготовлении труб [120].  
Сформированная в материале текстура обуславливает анизотропию 
физических [124], механических [122, 127] и склонности к разрушению конечного 
продукт [128]. Степень анизотропии в алюминии и его сплавах гораздо меньше, 
чем в металлах с гексагональной структурой и в некоторых других металлах с 
кубической решеткой [4]. Однако, дополнительный вклад в анизотропию 
механических свойств деформированных алюминиевых сплавов вносит 
строчечное расположение первичных интерметаллидов, расположение и форма 
которых в пространстве может сильно трансформироваться при горячей 
деформации. Деформация негомогенизированного слитка может приводить к 
формированию структуры, состоящей из чередующихся полос с различным 
химическим составом и соответственно различными свойствами [124].  
Возможность управления степенью анизотропии различных свойств 
материала за счет корректировки технологических процессов представляют 
большой научный и практический интерес.  
В работах [129] показано, что уровень анизотропии изделия из 
алюминиевых сплавов может изменяться в зависимости от режимов 
термодеформационной обработки. В исследовании [130] для горячекатаных 
листов алюминиевых сплавов зафиксирован минимальный предел текучести в 
направление под углом 45° к направлению проката, что предложено связать с 
наличием в листах кристаллографической текстуры, определенной морфологией 
зерен и ориентационными выделениями вторых фаз. 
Таким образом, понимание эволюции структурно-текстурных состояний в 
процессе технологических операций при производстве конкретных изделий с 
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учетом, соответствующей степени анизотропии свойств, позволит 
оптимизировать существующие режимы деформации [131]. 
 
1.5 Постановка задач исследования 
 
Согласно анализу, литературных данных, свойства продукции из сплавов на 
основе алюминия зависят от множества факторов, влияние которых может 
существенно варьироваться на различных этапах производства (от приготовления 
расплава до термической обработки конечного изделия). 
Отмечено, что при использовании традиционного металлургического 
оборудования на профильных предприятиях отрасли создание новых 
перспективных марок алюминиевых сплавов, а также дальнейшее повышение 
конструкционной прочности и эксплуатационных качеств уже применяемых в 
аэрокосмической отрасли сплавов системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr возможно за счет 
комплексного легирования переходными металлами, влияние которых весьма 
специфично может отражаться на микро- и субмикроструктуре, формирующихся 
в процессах кристаллизации, ТО и пластической деформации. Однако, несмотря 
на проведение большого количества исследований о влиянии различных 
элементов на свойства алюминия и его сплавов, большая часть опубликованных 
работ посвящена исследованию бинарных и трёхкомпонентных алюминиевых 
сплавов. Анализ многокомпонентных алюминиевых сплавов содержится в 
ограниченном числе работ. Из них еще меньшее число публикаций освещает 
влияние различных металлургических факторов при получении исходной 
структуры на конечные свойства изделий. Отмечено также, что структурные 
неоднородности свойственные литому металлу могут оказывать влияние на 
структуры различного размерного уровня после ТО и пластической деформации. 




В литературном обзоре отражены особенности востребованных в 
авиационном машиностроении алюминиевых сплавов системы Al-Cu-Mg-Si. В 
сплавах этой системы широкие пределы изменения основных легирующих 
элементов приводят к существенному перераспределению фазовых областей в 
твердом состоянии и изменению, в том числе, температуры солидуса сплава, что 
требует оптимизации параметров ТО. Отмечено, что подобная корректировка 
должна учитывать также особенности неравновесной кристаллизации, которая 
приводит к формированию химической неоднородности по сечению слитка.  
Обобщая поставленные проблемы на пути оптимизации составов и 
корректировки параметров технологических операций при производстве 
деформированных полуфабрикатов алюминиевых сплавов, была сформулирована 
цель настоящей диссертационной работы: установление особенностей 
влияния химического состава, термической обработки и параметров горячей 
деформации слитков на структуру, фазовый состав и механические свойства 
полуфабрикатов новых (система Al-Mg-Mn-Sc-Zr) и известных (система Al-
Cu-Mg-Si) алюминиевых сплавов для оптимизации режимов их 
производства. Для достижения поставленной цели были решены следующие 
задачи: 
1. Исследовать влияние химического состава сплавов системы Al-Mg-
Mn-Sc-Zr и Al-Cu-Mg-Si на температурные интервалы фазовых превращений и 
формирование структуры в условиях неравновесной кристаллизации слитков. 
2. Установить влияние параметров термической обработки сплавов 
системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr на структуру, фазовый состав, механические свойства 
как слитков, так и горячедеформированных полуфабрикатов. 
3. Оптимизировать режим температурно-деформационной обработки 
сплавов системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr для обеспечения повышения прочностных 





ГЛАВА 2 МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 
 
2.1 Материалы исследования  
 
В качестве материала исследований были выбраны как экспериментальные, 
так и серийно выпускаемые алюминиевые термически не упрочняемые сплавы 
различных составов системы Al-Mg серии 15ХХ (5ХХХ по международной 
классификации) легированных Mn, Zr, Sc, Cr, V, Ag, Cu, Zn, Ni, а также 
термически упрочняемый ковочный сплав системы Al-Cu-Mg-Si серии 13ХХ 
марки АК6 (1360). 
Химический состав исследуемых сплавов, определенный методом атомно-
эмиссионной спектроскопии, представлен в таблице 2.1. Особенности режимов 
термических и деформационных обработок конкретных образцов подробно 
приведены в тексте глав 3, 4 и 5. 
 





Mg Mn Zn Cu Fe Si Sc Zr Ti Ag Ni Cr Be V 
А1 1560 (АМг6) 6,20 0,60 - - 0,1 0,10 - - 0,04 - - - 0,0009 - 
А2 1570 6,00 0,47 0,06 0,03 0,1 0,05 0,22 0,07 0,02 - - - 0,0006 - 
А3 1561(АМг61) 5,75 1,03 - - 0,1 0,12 - 0,16 - - - - 0,0006 - 
А4 1580 6,30 1,10 0,50 0,22 0,1 0,06 0,23 0,13 0,02 - - 0,12 0,0006 0,02 
А5 1581 6,50 0,84 0,55 0,20 0,1 0,04 0,21 0,12 0,02 0,61 - 0,01 0,0009 - 
А6 1585 7,00 0,07 0,04 0,01 0,7 0,16 0,32 0,10 0,05 - 0,90 0,13 0,0005 - 
А7 1575 5,60 0,50 0,03 0,03 0,1 0,08 0,24 0,09 0,03 - - 0,17 0,0009 0,01 
А8 1360 (АК6) 0,60 0,60 0,10 2,30 0,1 1,00 - - 0,10 - 0,10 - - - 
Al-3Cu Al-3%Cu 0,20 0,20 0,05 3,10 0,1 0,15 - - 0,04 - 0,01 - - - 
 
 
2.1.1 Плавка, литье и термическая обработка слитков 
 
Приготовление сплава и литьё слитков осуществлялось на ОАО «КУМЗ». 
Слитки были получены методом полунепрерывного литья на плавильно-литейных 
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агрегатах с автоматическими литейными машинами нового поколения фирмы 
«Wagstaff» (США).  
Полученные слитки подвергались термической обработке в лабораторных 
муфельных электрических печах сопротивления с точностью поддержания 
температуры ± 5 °С, а также в гомогенизационных печах (колодцах) с 
принудительной циркуляцией атмосферы (воздуха) на производственных 
мощностях ОАО «КУМЗ». 
Отжиг слитков сплавов системы Al-Mg проводился при температуре 360 °C – 
серийный режим. Экспериментальная одноступенчатая гомогенизация слитков 
сплава А2 проводилась при 445 °С, 500 °С, либо 530 °С.  
После отжига слитки сплавов A1-A6 подвергались экструзии при различных 
температурах в интервале 300…450 °C с получением полуфабрикатов различных 
форм и сечений. Сплав А2 после гомогенизации при 360 °С либо 530 °С был 
свободно осажен на гидравлическом прессе. 
Конкретные режимы и степени деформации, а также температурно-
скоростные параметры экструдирования, применявшиеся в экспериментах 
указаны в тексте соответствующих глав. 
Образцы сплава А8 были отобраны от круглых слитков диаметром 377 мм в 
литом (без термообработки) и гомогенизированном состояниях. Дополнительно 
проведено исследование структуры сплава А8 с признаками пережога после ТО. 
  
 




Пластическая деформация осуществлялась прессованием слитков с 
получением экструдированных полуфабрикатов различного поперечного сечения. 
Прессование проводилось прямым методом на горизонтальных гидравлических 
прессах. После прессования изделия охлаждались на воздухе.  
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Эскизы экструдированных полуфабрикатов и схемы отбора образцов 







                              
б                                в  
Рисунок 2.1 – Схема отбора образцов для исследования микроструктуры 
экструдированных полос (а) и полого экструдированного профиля 
прямоугольного сечения (б) с указанием плоскости (заштрихованная область) для 
исследования текстурного состояния (в) 
 
2.1.2.2 Горячая осадка  
 
Осадка круглых слитков диаметром 760 мм осуществлялась плоскими 
бойками на гидравлическом ковочном прессе (рисунок 2.2). Слиток 
устанавливался вертикально (на торец), инструмент двигался вдоль ее оси 
нажимая верхним бойком на торец заготовки. Поскольку в процессе этой 
операции заготовка деформируется неравномерно вследствие влияния сил трения, 
возникающих на поверхности бойков и затрудняющих течение металла, а также 
из-за охлаждения торцов нагретой заготовки, контактирующих с инструментом, 
формируется бочкообразность деформированной заготовки, которая частично 
устраняется при повороте деформированной заготовки и прессованием вокруг 
вертикальной оси.  
Направление экструзии Выходной конец Утяжинный конец 
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Исходные слитки перед осадкой нагревают в индукционных электрических 
печах. 
Для получения образцов исследования деформированную заготовку 
прошивали полым прошивнем с внутренним диаметром 380 мм. Полученный 
таким образом темплет подвергался металлографическому исследованию и 
испытанию механических свойств. Степень деформации при осадке определялась 
выражением: 
  
    
 
      
  
 
      ,     (2.1) 
где H – исходная высота заготовки, H1 – конечная высота поковки. 
Величину деформации оценивали также отношением высоты заготовки к 










       
Рисунок 2.2 – Схема деформации, формоизменение слитка, место отбора образца, 
плоскость (заштрихованная область) металлографических следований 
 
2.2 Методы исследования 
 
Подробное изложение экспериментальных методов исследования структуры 
и свойств образцов из алюминиевых сплавов, использованных в диссертационной 
работе, приведено в справочниках [132-134]. Поэтому в данной главе 
ограничились лишь указанием особенностей проведения исследований. 
 
2.2.1 Оптическая металлография 
 
Металлографический анализ включал в себя проведение исследования 
макро- и микроструктуры слитков в состоянии после литья, гомогенизации и 
пластической деформации. Исследование микроструктуры проводились на 
Осадка Обкатка Осадка 
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микрошлифах, размером 15×15 мм. Количественный и качественный анализ 
микроструктуры сплавов осуществлялся с применением оптического светового 
микроскопа Olimpus JX51 при увеличениях х 50…1000. 
Для исследования влияния гомогенизации на микроструктуру были выбраны 
различные участки вдоль диаметра отливок в литом и гомогенизированном 
состояниях. Поверхность для анализа шлифовали на абразивных бумагах со 
ступенчатым уменьшением зернистости до 8±0,5 мкм (FEPA P2500), полировали 
на сукне с использованием алмазных паст c зернистостью 6, 3 и 1 мкм. 
Подготовка поверхности проводилась на шлифовально-полировальном станке 
Struers LaboPol-5. Для выявления зеренной структуры образцов полированную 
поверхность травили в реактиве Келлера (0,5HF-1,8НСl-2,7HNO3-95H2O (в об. %)) 
и 0,5%-ном водном растворе HF. Для наилучшего результата были приготовлены 
оксидированные шлифы с последующим их анализом в поляризованном свете. 
Оксидирование микрошлифов проводили в 2%-ном растворе 
борофтористоводородной кислоты в воде при напряжении 25…30 В в течение 
2…5 мин. 
 
2.2.2 Метод микрорентгеноспектрального анализа 
 
В качестве метода локального анализа поверхностных слоев гетерофазных 
материалов применялся микрорентгеноспектральный анализ [135]. Для 
исследования морфологии, качественного и количественного анализа 
химического состава структурных составляющих, а также анализа распределения 
элементов с целью определения дендритной ликвации и идентификации 
микросегрегаций использовали сканирующий (растровый) электронный 
микроскоп Carl Zeiss Auriga Cross Beam, а также РЭМ «JSM-5900LV» фирмы 
«Jeol LTD» (Япония) с приставкой электронно–зондового энергодисперсионного 
рентгеновского микроанализатора - спектрометра (ЕРМА) Inca Energy 350X-MAX 
(Oxford Instruments, Великобритания) локальностью 1 мкм со спектральным 
разрешением 125 эВ на линии Mn Kα и программным обеспечением INCA Energy. 
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Изображение участков шлифа регистрировалось в характеристическом 
рентгеновском излучении элементов (Al, Mg, Si, Cu, Zn, Fe, Cr, Sc, Zr). 
Количественную информацию о локальном химическом составе фаз или 
структурных составляющих получали методом количественного рентгеновского 
микроанализа в режиме стабилизации тока зонда при энергии электронов зонда 20 
кВ. Для определения состава какой-либо фазы проводилось не менее 5 
независимых анализов одного и тоже элемента структуры в различных участках 
образца. 
Возможность изменения глубины проникновения электронов в образец, в 
зависимости от их энергии (ускоряющего напряжения) в некоторых случаях 
использовалась нами для увеличения локальности по объему сбора информации, 
что в некоторых случаях способствовало повышению точности количественного 
локального химического состава структурных составляющих на поверхности 
образца. 
 
2.2.3 Рентгеновский фазовый анализ (РФА) 
 
В данной работе рентгеноструктурный метод применяли для идентификации 
фаз и определения периода кристаллической решетки твердых растворов на 
основе алюминия [136]. 
Дифрактограммы образцов при комнатной температуре получали в CuKα1,2 
излучении с использованием рентгеновского дифрактометра Bruker D8 Advance, 
оснащенного зеркалом Гёбеля для монохроматизации пучка, и щелями Соллера 
для ограничения расхождения пучка в CuKα1,2 излучении. 
Анализ полученных дифракционных картин проводился с помощью 
программного пакета FullProf. Методика уточнения основана на анализе 
профильных интенсивностей по методу Ритвелда. 
Рентгеновская аттестация образцов выполнялась в УЦКП «Современные 




2.2.4 Метод дифракции обратно рассеянных электронов (EBSD) 
 
Ориентационный анализ (EBSD) – анализ дифракции обратно рассеянных 
электронов (дифракции Кикучи) [137], а также исследования морфологии, 
химических и структурных свойств алюминиевых сплавов с нанометровым 
пространственным разрешением проводили с использованием рабочей 
электронно-микроскопической станции Carl Zeiss Auriga CrossBeam с приставкой 
Oxford Instruments HKL Nordlys F (EBSD). Шаг сканирования составлял 0,1-7 
мкм, погрешность определения ориентации кристаллической решетки – не более 
±1° (в среднем ~ ±0,6°); малоугловые границы между локальными объемами 
строились на ориентационных картах при разориентациях от 2 до 15°; при 
разориентациях ≥ 15° проводились высокоугловые границы. 
Ориентационная микроскопия обеспечивала одновременное проведение 
анализа структуры, текстуры, и автоматическую идентификацию фаз [137]. Для 
расшифровки ориентационных карт использовался стереографический 
треугольник с нанесенными основными индексами. EBSD методом также 
получены и проанализированы карты фактора Тейлора и карты фактора Шмидта.  
Возможности компьютерной идентификации дифракционной картины в 
точке сканирования были использованы для локальной идентификации фаз на 
плоскости шлифа. При этом финишная подготовка поверхности образца для 
локальной идентификации фаз по дифракционным картинам проводилась 
фокусированным ионным пучком непосредственно в камере электронного 
микроскопа Zeiss Auriga CrossBeam. Такой метод пробоподготовки позволил 
избежать возникновения таких «артефактов», которые характерны для 
традиционных методов подготовки как, например, вытравливание второй фазы и 
неравномерная травимость структуры. 
Исследования образцов выполнялись в УЦКП «Современные 




2.2.5 Термический анализ 
 
Для определения температурных интервалов фазовых превращений, 
температур неравновесного солидуса, равновесного солидуса и ликвидуса 
исследуемых алюминиевых сплавов был применён метод термического анализа 
(ТА) [134, 138-140].  
На рисунке 2.3, а приведена схема вертикальной трубчатой печи для 
проведения термического анализа. Основными составными элементами установки 
являются печь, держатель образца, АЦП ZET 220 и ЭВМ. На рисунке 2.4, б 
показана конструкция держателя образца, помещаемого в печь. 
Основной элемент, никелевый блок (1), служит для обеспечения 
изотермической рабочей зоны расположения образца. В нижнюю часть блока 
устанавливается тигель (3), в который помещается исследуемый образец (2) 
цилиндрической формы высотой 16 мм и диаметром 16 мм. В образце 
просверливалось отверстие диаметром 5 мм и глубиной 10 мм, в которое 
помещался спай хромель–алюмелевой термопары (5). Тигель с образцом 
фиксировался штифтом (4), и вся конструкция помещалась в печь. Два свободных 
конца термопары подсоединялись к АПЦ ZET 220, который в свою очередь 
соединялся с компьютером, с установленным ПО от производителя АЦП. 
Использовалась система компенсации холодного спая, интегрированная в 
измерительный прибор – АЦП. Преобразователь по каналу USB подключался к 
компьютеру, на который передавались показания термоЭДС с термопары. 
Высокая чувствительность АЦП позволила установить интервал измерения 
времени 0,1 с., что обеспечило фиксацию малых изменений температуры.  
Порядок проведения эксперимента заключался в следующем. В ходе 
монотонного повышения температуры образца до ~ 680…730 °С фиксировалось 
изменение температуры образца через одинаковые временные интервалы ∆τ = 1 с. 
По результатам эксперимента строится график зависимости t(τ). Зависимость 
t=f(τ) численно дифференцировали и строили график зависимости Δt/(Δτ)=f(<t>), 
а также измеряли скорость теплового воздействия на образец. После нагревания 
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образца до ~ 680…730 °С никелевый блок с расплавленным образцом извлекали 
из печи и охлаждали на воздухе. 
 
    
а      б 
Рисунок 2.3 – Принципиальная схема лабораторной установки проведения 
термического анализа; а – схема трубчатой печи для термического анализа: 1- 
металлический каркас; 2 – корундовая засыпка; 3 – основание печи; 4 - контакты 
для подвода тока; 5 – нагревательный элемент; 6 – кварцевая трубка; 
 б – конструкция держателя образца: 1 – никелевый блок, 2- исследуемый образец; 
3- корундовый тигель; 4- удерживающий штифт; 5 – хромель-алюмелевая 
термопара в двухканальной огнеупорной соломке; 6- огнеупорная крышка 
 
 
2.2.6 Расчет фазового состава (Thermo Calc) 
 
Фазовый состав, структурные составляющие, характер кристаллизации 
являются важнейшими показателями алюминиевых сплавов. Они определяют 
эксплуатационные и технологические свойства (поведение при литье, обработке 
давлением, сварке и т.д.). Большинство алюминиевых промышленных сплавов 
содержат несколько легирующих элементов и примесей, что требует 




С использованием пакета программ Thermo-Calc в работе были построены 
фрагменты многокомпонентных диаграмм состояния, политермические и 
изотермические сечения, линии кристаллизации (температурные зависимости 
кристаллизации от состава сплава). С ее помощью были построены и 
проанализированы фрагменты многокомпонентных диаграмм на основе 
алюминия применительно как к серийно выпускаемым, так и к перспективным 
сплавам.  
Построение диаграмм состояния в программе Thermo-Calc основано на 
зависимости химических потенциалов от температуры. Решается уравнение 
минимума свободной энергии для всех фаз с учётом энергии смешения. Основа 
расчетов — это термодинамические потенциалы имеющихся в базе данных фаз. 
Анализ кристаллизации в неравновесных условиях проведен по модели Шейла 
(Sheil). 
 
2.2.7 Вискозиметрия металлических расплавов 
 
В качестве метода физико-химического анализа структуры металлического 
расплава проводились исследования, направленные на получение температурных 
зависимостей вязкости алюминиевых сплавов в жидком состоянии [141]. Вязкость 
металлических расплавов в значительной мере определяет скорость различных 
физико-химических процессов и особенно диффузионные явления в расплавах. 
Результаты исследования были описаны с учетом представлений о связи между 
вязкостью жидкого металла, процессом его кристаллизации, и свойствами 
твердого металла [76, 142, 143]. 
Вязкость, определялась методом Е. Г. Швидковского [144], основанного на 
решении внутренней гидродинамической задачи при затухании крутильных 
колебаний цилиндрического тигля с расплавом. Методика измерений и обработки 
экспериментальных данных подробно описана в работах [145, 146]. 
Опыты проводились в инертной атмосфере гелия при избыточном давлении 
2,5 Па. Предварительно рабочая камера вискозиметра вакуумировалась до 0,001 
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Па. Тигли из BeO. Измерение кинематической вязкости проводились с шагом 20 
°С. Изотермические выдержки в точках отсчета составляли не менее 15 минут. 
Измерение кинематической вязкости проводили на установке, описанной в 
работах [145]. Погрешность определения значений кинематической вязкости не 
превышала 3%. 
 
2.2.8 Измерения механических свойств 
 
2.2.8.1 Испытания на растяжение 
 
Определение механических свойств слитков при комнатной и повышенных 
температурах проводилось на стандартных образцах гантелевидной формы 
согласно ГОСТ 1497-84 [147]. Испытания проводили полностью в 
автоматическом режиме на электромеханической универсальной испытательной 
машине «Instron 5585H», снабжённой автоматическим цифровым устройством для 
определения степени деформации твердых тел (экстензометром) высокого 
разрешения. Для нагрева образцов при испытании на захваты разрывной машины 
устанавливалась электрическая печь сопротивления. По результатам испытаний 
рассчитывался предел прочности и предел текучести, а относительное удлинение 
и сужение определяются по показаниям экстензометра. Значение испытуемой 
величины определяли, как среднее арифметическое минимум из трёх образцов 
«на точку». Температурный интервал испытаний составлял 350…550 °С с шагом 
25…50 °С. 
 
2.2.8.2 Измерения в субмикрообъемах 
 
Измерения твердости по Мейеру НМ (ГПа) и модуля Юнга Е (ГПа) в 
субмикрообъемах образцов промышленных алюминиевых сплавов 
осуществлялись методом инструментального наноиндентирования с помощью 
сканирующего твердомера «NanoScan-4D». Шумы устройства в контакте с 
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поверхностью составляли порядка 1 мкН и 0,3 нм. Максимальный диапазоны 
силы и смещения составляли 1Н и 700 мкм соответственно. Пределы допускаемой 
основной относительной погрешности прикладываемой нагрузки ± 10 мкН (± 
1%). Измерения механических свойств индентированием осуществлялись 
согласно российского стандарта ГОСТ 8.748-2011 [148], в основе которого лежит 
регламент определения твердости методом вдавливания по международному 
стандарту ISO 141577-1:2002. Измерение твердости и модуля Юнга проводили в 
условиях непрерывного нагружения линейно нарастающей во времени нагрузкой 
при комнатной температуре. Нагружение и разгрузка индентора, а также запись 
диаграммы прикладываемая нагрузка – глубина внедрения индентора (P - h) 
осуществлялись автоматически (рисунок 2.4). Размер отпечатка индентора 
измеряли по максимальной глубине погружения индентора hmax.  
 
а     б 
Рисунок 2.4 – Общий вид кривой нагружения (а) и схема контакта индентора с 
поверхностью (б) с обозначениями величин, используемых в методике расчета 
модуля упругости и твердости 
 
Максимальный размер отпечатка при нагрузке до 1 мН составляет 200 нм. 
Для обработки результатов испытаний использовали метод Оливера и Фара [149]. 
Значения твердости рассчитывали как отношение максимальной нагрузки к 





где P  – нагрузка на 
индентор, 256.24 chF  – площадь проекции отпечатка твердости на поверхности 
образца, ch – глубина невосстановленного отпечатка твердости. Определенная 
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таким способом величина твердости по Мейеру HM равна среднему давлению на 
контактную поверхность “индентор–образец”.  
Испытания механических свойств в субмикрообъемах образцов выполнялись 





ГЛАВА 3 КРИСТАЛЛИЗАЦИЯ АЛЮМИНИЕВЫХ СПЛАВОВ СИСТЕМЫ 
Al-Mg С ДОБАВКАМИ ПЕРЕХОДНЫХ МЕТАЛЛОВ И СИСТЕМЫ 
Al-Cu-Mg-Si 
 
Свойства деформируемых полуфабрикатов сплавов системы Al-Mg c 
добавками переходных металлов в существенной степени зависят от строения 
слитков. Кроме этого, скорости охлаждения сплавов при кристаллизации в 
условиях полунепрерывного литья, значительно превосходят скорости 
охлаждения сплавов, реализующиеся при равновесном охлаждении. В таких 
условиях ограниченная диффузия легирующих элементов в алюминии, даже при 
небольших концентрациях (в пределах их растворимости), является причиной 
формирования неоднородного твердого раствора элементов в алюминиевой 
матрице и приводит к формированию неравновесных двойных, тройных и более 
сложных эвтектик, располагающихся по границам зерен [12]. По этим причинам 
при неравновесной кристаллизации сплавов в промышленных условиях важно 
знать состав фаз и температуры их образования [25]. Подобные сведения 
открывают дополнительные возможности повышения уровня эксплуатационных 
характеристик конечных изделий за счет корректировки химического состава 
сплавов, уточнения термических режимов ведения плавки [150, 151] и условий 
охлаждения слитков при полунепрерывном литье. 
 
3.1 Влияние температуры и длительности обработки расплавов на их 
структурное состояние 
 
В данном разделе представлены и обсуждаются результаты температурных 
зависимостей вязкости расплавов ν на основе алюминия системы Al-Mg (сплавы 
А1 и A4, таблица 2.1). 
Для определения температур, при которых происходят необратимые 
изменения структурного состояния металлического многокомпонентного 
расплава, подобно тому, как это сделано в работах [75, 152, 153, 154], измеряли 
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температурные ν при нагреве до 900 °C и последующем охлаждении. Выполнить 
измерения при более высоких температурах не удалось из-за высокой летучести 
компонентов расплавов. 
Образцы сплавов А1 и A4 для вискозиметрических экспериментов были 
отобраны от слитков, полученных полунепрерывным литьем на мощностях ОАО 
«КУМЗ». 
Идея температурно-временной обработки металлического расплава основана 
на предположении о том, что выше температуры ликвидус в расплаве в течение 
длительного времени могут существовать дисперсные включения 
наследственного характера, имеющие элементный состав отличный от 
окружающей жидкости. Для их разрушения нужны перегревы над ликвидусом до 
определенной для каждого состава температуры tгом или иные энергетические 
воздействия на расплав. После подобного перегрева расплав необратимо 
переходит в состояние истинного раствора, что существенно изменяет условия 
кристаллизации металла [155]. Ранее экспериментально установлено, что 
разрушение микронеоднородностей наследственного характера в алюминиевых 
расплавах систем Al-Si, Al-Mn, Al-Mg, Al-Sc, Al-Ge, Al-Fe обычно 
сопровождается аномалиями температурных зависимостей свойств 
металлической жидкости, в частности вязкости [79, 82, 156, 157]. Обнаружено 
расхождение температурных зависимостей ν, соответствующих режимам нагрева 
и последующего охлаждения образца. Параметр tгом, предложенный в работе [76], 
обозначает температуру, отвечающую необратимому переходу расплава в 
однородное на атомном уровне состояние, который определяется по началу 
высокотемпературного совпадающего участка температурных зависимостей 
вязкости, полученных при нагреве и последующем охлаждении образца [76]. 
Для обоснованного определения tгом, до которых следует нагревать жидкий 
алюминиевый сплав А1 и A4 перед литьем и кристаллизацией проведено 
измерение температурных зависимостей его вязкости (рисунок 3.1). 
Проведенные измерения показали, что усредненные значения ν при нагреве и 
охлаждении имеют близкие значения (рисунок 3.1, а). Однако, разброс величины 
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отдельных измерений, выполненных при одной температуре, может существенно 
варьироваться (рисунок 3.1, б). Следует отметить, что наименьший и наибольший 
разбросы значений кинематической вязкости при изотермических выдержках 
расплава во время снятия политерм вязкости представляет интерес с точки зрения 
возможности применения временных выдержек для достижения равновесного 
(гомогенного) состояния расплава. 
 
  
а      б 
Рисунок 3.1 – Температурные зависимости вязкости ν расплава А1; а – средние 
значения измерений: ● – при нагреве; ○ – при охлаждении; б – все измерения в 
режиме нагрева 
 
На основании анализа данных (рисунок 3.1, б) о величине вариации 
экспериментальных значений вязкости при фиксированных параметрах системы 
выбраны температуры для исследования влияния изотермических выдержек на 














а      б 
Рисунок 3.2 – Временные зависимости кинематической вязкости ν расплава А1 
при различных температурах: а – 750 °C; б – 850 °C 
 
Полученные временные зависимости представляют собой ряды случайных 
незатухающих колебаний (рисунок 3.2). Анализ результатов изотермических 
выдержек показал, что повышенная нестабильность значений кинематической 
вязкости (разброс составлял более ± 2 м2/с) сохранялась в течение более 120 
минут после установления в расплаве равновесного значения температуры 850 °C 
(рисунок 3.2, б). Изотермическая выдержка более 120 минут привела к снижению 
интенсивности осцилляций до значений ± 1 м2/с, которая затем сохранялась до 
завершения эксперимента.  
Нестабильность значений кинематической вязкости также сохранялась в 
течение изотермической выдержки и при 750 °C (рисунок 3.2, а). Однако, разброс 
значения в последнем случае оказался значительно меньше и не превышал ± 0,5 
м2/с. Отметим, что отклонения значений вязкости расплава от среднего, 
полученные при изотермических выдержках даже при 750 °C выше, полученных 
для «пустой» системы.  
Исследования величины разброса значений параметра декремента затухания 

























природы колебательного характера значений вязкости расплава при 
изотермических выдержках, показали, что в «пустой» системе разброс значений 
не зависит от температуры в интервале испытаний и составляет не более ± 1,5 %. 
Поскольку образец находится в середине самой горячей зоны трубчатого 
нагревателя и через него проходит тепловой поток от нагревателя к 
водоохлаждаемым частям рабочей камеры, то градиент температуры на пути 
этого потока весьма высок (порядка 100…200 o/см). Таким образом, потоки тепла 
от нагревателя могут быть причиной существования подобных незатухающих 
колебаний, сохраняющихся в течение даже длительного времени при 
фиксированной температуре исследуемых параметров. 
Анализ зависимости ν(t) расплава А4, полученной усреднением значений 
вязкости при фиксированных значениях t, указывает на несовпадение политерм 
нагрева и охлаждения в интервале от ликвидуса до ~ 820 °C (рисунок 3.3, а). 
Таким образом, tгом составила приблизительно 820 °С. Отметим, что серийные 
(промышленные) режимы ведения плавки не предусматривают перегрева 
расплава выше 780 °С. Вязкость при нагреве имеет более низкие значения, чем 
при охлаждении. В режиме нагрева в области температур ~ 700 и ~ 840 °C в 
пределах погрешности измерений выявлены некоторые аномалии на зависимости 
v(τ), которые выражаются в скачкообразном изменении значений вязкости 
расплава (рисунок 3.3, а).  
В ходе изотермических измерений вязкости вблизи температур 700 и 840 °C 
зафиксирован повышенный разброс экспериментальных значений относительно 
среднего (рисунок 3.3, б), который превышает погрешность измерений (≤ 1,5 %). 
Подобное изменение кинематической вязкости как структурно-чувствительного 
свойства, согласно [158], может свидетельствовать об интенсивных структурных 




а      б 
Рисунок 3.3 – Температурные зависимости кинематической вязкости расплава А4: 
а – средние значения измерений ● – при нагреве, ○ – при охлаждении; б – все 
измерения в режиме нагрева 
 
В режиме охлаждения расплава величина вариации экспериментальных 
значений вязкости оказалась существенно меньше соответствующих значений 
при нагреве. Следовательно, нагрев жидкого сплава А4 до 820 °C обеспечивает 
перевод расплава из метастабильного микрогетерогенного состояния в более 
гомогенное состояние [155, 158]. Таким образом, структурные изменения 
расплава, обусловленные перегревом расплава выше 820 °С являются 
необратимыми. 
 
3.2 Расчеты фазовых равновесий при кристаллизации алюминиевых сплавов 
 
Зависимости массовой доли твердой фазы от температуры в процессе 
неравновесной кристаллизации, рассчитанные по модели Шейла-Гуливера в 
программе ThermoCalc для составов сплавов А1, А2, А4, А5, А6, А7 приведены на 
рисунке 3.4. При расчетах задавался полный химический состав сплавов, 











Анализ расчетных кривых неравновесной кристаллизации показывает, что 
изменение состава сплава А1 до состава сплава А4 (увеличение содержания 
марганца на 0,5 мас. % (до 1 мас. %), дополнительное легирование Cu (0,2 мас. 
%), Cr (0,13 мас. %), Sc (0,25 мас. %), Zr (0,12 мас. %) и уменьшение в 2 раза 
содержания Fe и Si до 0,06 и 0,04 мас. % соответственно), приводит к 
существенным различиям как в фазовых составах, так и в температурных 
интервалах существования некоторых фаз. При этом температуры выделения 
первых кристаллов твердого раствора на основе алюминия обоих сплавов близки 
и составляют приблизительно 630 °C (рисунок 3.4). Однако, температуры 
зарождения в расплаве первых алюминидов переходных металлов, отличаются 
приблизительно на 100 °С, и составляют для сплава А1 – 630 °С (выделяется 
интерметаллид Al6Mn); для сплава А4 – 730 °С (выделяется интерметаллид Al3Zr).  
Введение 0,67 мас. % Ag в сплав А4 до состава сплава А5 с одной стороны 
приводит к существенному снижению температуры выделения из расплава 
алюминида циркония – Al3Zr (с ~ 730 до ~ 635 °С), с другой стороны мало влияет 
на температуру начала кристаллизации α(Al) (она составляет для обоих сплавов ~ 
622±1 °С).  
Неравновесная кристаллизация сплавов А1, А2, А4, А6, А7 согласно 
расчетам, завершается при охлаждении до ~ 450±1 °С формированием эвтектики 
α(Al)+Al3Mg2. Введение Ag (сплав А5) приводит к понижению температуры 
солидуса на 20 °С (до ~ 427±1 °С). Кристаллизация в сплаве А5 завершается 
выделением фаз Al2Mg3Zn3+Al3Mg2. Обращает внимание последняя реакция с 
участием α(Al) в этом сплаве, которая протекает при охлаждении ниже 470 °С. В 
сплаве А5 завершению кристаллизации предшествует формирование при 470 °С 
эвтектики сложного состава α(Al) +Al2Mg3Zn3 с частично растворенной в ней Cu. 
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а      б 
   
в      г 
   
д      е 
Рисунок 3.4 – Температурные зависимости массовой доли твердой составляющей 
при неравновесной кристаллизации, рассчитанные по модели Шейла-Гулливера 
(Sheil-Gulliver) [159, 160]; а – сплав А1; б – сплав А2; в – сплав А4; г – сплав А5; д 
– сплав А6; е – сплав А7 
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Отметим, что введение Cu, Zn, Ni приводит к существенному изменению 
фазового состава сплавов исследуемой группы. По расчётным данным, в сплаве 
А6, легированным Fe и Ni, уже при 609 и 585 °С, выделяются термически 
стабильные фазы Al5FeSi и Al3Ni, соответственно, не растворимые при серийных 
режимах гомогенизации сплавов. Кроме этого, минимальное содержание 
марганца в сплаве А6 подавляет процессы образования фазы Al6(Fe,Mn) которая 
присутствует в структуре всех остальных исследуемых сплавов. Выделение фазы 
Al6(Fe,Mn) сопровождается изменением ее состава по Mn и Fe. Так, согласно 
расчетам, при охлаждении сплава содержание Fe в фазе Al6(Mn, Fe) 
увеличивается с 15 до 28 мас. %; Mn уменьшается c 15 до 4,8 мас. %. Содержание 
Al в фазе Al6(Mn, Fe) стабильно и составляет 70 мас. %. 
Для всех исследуемых сплавов характерно присутствие в структуре силицида 
магния – Mg2Si (63,4 мас. % Mg и 36,6 мас. % Si), состав которого не изменяется в 
процессе кристаллизации. 
 
3.3 Микроструктура сплавов А1 и А2 в литом состоянии 
 
Проведенное металлографическое исследование литой структуры сплавов А1 
и А2 средствами световой оптической микроскопии оксидированных 
микрошлифов в поляризованном свете показывает существенное 
модифицирующее влияние добавок 0,22 мас. % Sc и 0,07 мас. % Zr (рисунок 3.5).  
Кристаллизация сплава А1 протекает по ячеисто-дендритному механизму 
роста, ветви дендритов хорошо различимы в микроструктуре (рисунок 3.5, а). 
Средний размер зерен составляет ~ 200 мкм. Введение 0,22 мас. % Sc и 0,07 мас. 
% Zr приводит к формированию в сплаве А2 в литом состоянии мелкозернистой 
структуры с равноосной формой зерен, близкой к полиэдрической. Зерна 
«очерчены» тонкими границами фаз кристаллизационного происхождения 





а      б 
Рисунок 3.5 – Структура в литом состоянии: а – сплав А1; б – сплав А2 
 
Исследование структуры сплавов растровой электронной микроскопией, 
включая микрорентгеноспектральный анализ, и дифракционным рентгеновским 
методом позволило установить различия в фазовом составе сплавов А1 и А2. В 
структуре обоих сплавов наряду с твердым раствором на основе алюминия – 
α(Al), идентифицированы фазы, расположенные по границам зерен: 
интерметаллиды Al3Mg2 и Al6(Fe,Mn), силицид магния - Mg2Si (рисунки 3.6, 3.7). 
Присутствие в структуре сплавов А1 и А2 указанных соединений хорошо 
согласуется с результатами расчетов по модели Шейла-Гулливера фазового 
состава при неравновесной кристаллизации (рисунок 3.4 а, б). Проведенный 
микрорентгеноспектральный анализ показал, что дополнительное легирование 
сплава А1 Sc и Zr до состава сплава А2 приводит к формированию во время 
кристаллизации фазы Al3(Sc,Zr) глобулярной морфологии размером 
приблизительно 10…20 мкм, расположенной по границам зерен (рисунок 3.6, б). 
Последнее приводит к обеднению α(Al) Sc и Zr, которые при повышенных 
скоростях охлаждения в условиях кристаллизации слитков полунепрерывным 
методом способны пересыщать твердый раствор на основе алюминия и 
способствовать дальнейшему дисперсионному упрочнению структуры сплава при 
распаде пересыщенного α(Al). Образование из расплава фазы Al3(Sc,Zr) при 
охлаждении сплава А2 также предсказано результатами расчетов (рисунок 3.4., б). 
1000 мкм 1000 мкм 
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Следует также отметить, что идентификация данной фазы возможностями 
рентгеновского фазового состава существенно затруднена не только вследствие 
малой объемной доли фазы в структуре сплава, но и близости периодов решеток 
Al3(Sc,Zr) и α(Al).  
    
а       б 
Рисунок 3.6 – Карты распределения элементов: а – сплав А1; б – сплав А2 
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3.4 Определение температурных интервалов фазовых превращений методом 
термического анализа 
 
Для установления температур ликвидуса, солидуса, температурных 
интервалов фазовых превращений и кристаллизации неравновесной эвтектики 
при неравновесной кристаллизации алюминиевых сплавов Al-Mg c добавками 
переходных металлов при скоростях охлаждения близких к промышленным 
проведен термический анализ (ТА) образцов сплава А1, А2, А4, А5, А6, А7 в 
режиме охлаждения. Образцы сплавов отобраны от промышленных слитков в 
литом состоянии. Дополнительно были исследованы образцы сплава А1 после 3-х 
часовой выдержки при 750 и 850 °C.  
Термический анализ сплава А1 в режиме охлаждения (рисунок 3.8) показал, 
что предварительная изотермическая выдержка расплава при 750 и 850 °C в 
течение трех часов привела к снижению температуры кристаллизации эвтектики с 
452 до 440 °С и уменьшению её объемной доли. Согласно ранее проведенным 
расчетам (рисунок 3.4, а) при 452 °С кристаллизуется эвтектика α(Al) + Al3Mg2, 
присутствие которой подтверждено также структурным исследованиями (рисунок 
3.6, а). 
Интервалы кристаллизации сплавов А1, А2, А4, А5, А6, А7 в неравновесных 
условиях достаточно широки и существенно зависят от состава сплава (рисунок 
3.9). При этом наибольший интервал кристаллизации (~ 195 °С) из исследуемых 
составов имеет сплав А7, наименьший (~ 145 °С) – сплав А5.  
Несмотря на различия в химических составах термограммы в режиме 
охлаждения имеют однотипный характер (рисунок 3.8 и 3.9). На них наблюдаются 
экзотермические пики.  
Анализ экспериментальных данных позволяет представить процесс 
кристаллизации исследованных сплавов следующим образом. По достижении 
температуры ликвидуса tL и последующем охлаждении происходит интенсивное 
образование кристаллов образование твердого раствора на основе алюминия – 
α(Al). При дальнейшем охлаждении в интервалах температур, в которых 
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происходит наиболее значимое уменьшение скорости охлаждения образцов, 
происходит образования фаз при кристаллизации расплавов. Экстремумы в 
области низких температур на термограммах охлаждения обусловлены 
затвердеванием эвтектики. 
Обращает на себя внимание наличие в образцах в литом состоянии сплавов 
А2, А6, А7 наиболее глубоких экстремумов в области температур ~ 440 °С, что 
вероятно обусловлено кристаллизацией неравновесной эвтектики. Это несколько 
ниже аналогичной температуры для сплава А1 (рисунок 3.8, а) и расчетной 
температуры образования α(Al) + Al3Mg2 в сплавах А2, А6, А7 (рисунок 3.9, б, д, 
е), которая составила 452 °С. В тоже время термограмма охлаждения образца 
сплава А7 практически лишена низкотемпературного экзотермического пика. 
Последнее вероятно обусловлено меньшим (в сравнении с другими исследуемыми 
сплавами) содержанием магния в составе сплава и как следствие этого 
наименьшая объемная доля образования низкотемпературной неравновесной 
эвтектики α(Al) + Al3Mg2. 
Легирование системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr Cu (0,2 мас. %) и Zn (0,5 мас. %)  до 
состава сплава А4 согласно термическому анализу привело к увеличению не 
только объемной доли неравновесных эвтектик, но также и повышению 
температуры её образования с ~ 440 °C (сплавы А2, А7) до ~ 460 °C (рисунок 3.9). 
Повышение температуры кристаллизации неравновесной эвтектики хорошо 
согласуется с результатами расчёта фазового состава сплава А4 при 
неравновесной кристаллизации (рисунок 3.4, в). Последний показал, что 
достижению температуры солидуса сплава А4 предшествует образование фазы 
Al2Mg3Zn3 при ~ 467 °C. На основании расчетных и экспериментальных данных 
можно предположить, что формирование экстремума на термограмме охлаждения 
сплава А4 в интервале температур ~ 460…450 °C (рисунок 3.9) обусловлено 
последовательным образованием фазы Al2Mg3Zn3 при более высокой температуре 
и Al3Mg2 при более низкой. 
Введение Ag в систему Al-Mg-Mn-Sc-Zr-Cu-Zn в количестве ~ 0,9 мас. % 
привело на термограмме охлаждения как к формированию наиболее глубокого 
74 
 
экстремума в области температур кристаллизации эвтектики, что свидетельствует 
о выделении большей объемной доли низкотемпературной фазы, так и 
повышению до ~ 485 °C температуры начала кристаллизации неравновесной 
низкотемпературной эвтектики. Аналогичная тенденция повышения температуры 
кристаллизации фаз, предшествующих достижению температуры солидуса при 
введении Ag в систему Al-Mg-Mn-Sc-Zr-Cu-Zn отмечена по результатам расчетов 
в ThermoCalc (рисунок 3.4), однако оно составляет лишь несколько градусов. 
Отличие сплава А6 по химическому составу заключается в содержании Ni в 
количестве 0,9 мас. %, и повышенным содержании Fe – 0,7 мас. %. Это 
существенно влияет на температурные интервалы выделения фаз при 
кристаллизации. Отличительной особенностью термограммы охлаждения сплава 
А6 является наличие экстремума в области температуры ~ 610 °С. Введение в 
алюминиевые сплавы Fe, и Ni может обеспечить лучшую технологичность при 
литье за счет сужения интервала кристаллизации и образования большего 
количества жидкой фазы в нижней его части [7, 12]. С другой стороны, 
повышенное содержание Fe и Ni может приводить к образованию первичных 
интерметаллидов, имеющих грубую пластинчатую или игольчатую форму 
(например, Al3Fe, Al9FeNi и др.), что снижает пластичность отливок [7, 12]. 
Сравнительный анализ термограмм (рисунок 3.9) показывает, что введение в 
сплав А2 никеля в количестве 0,9 мас. % и повышение содержания железа с 0,13 
















Рисунок 3.8 – Термограммы охлаждения сплава А1. а – исходный образец (литое 
состояние); б - после 3-х часовой выдержки при 750 °С; в - после 3-х часовой 










Сравнивая полученные расчётным (ThermoCalc) и экспериментальным (ТА) 
путем данные о характерных температурах кристаллизации и интервалов 
выделения фаз можно отметить, что температуры ликвидусов сплавов зависят от 
состава сплава и для обеих методик коррелируют друг с другом.  
Также хорошо коррелируют интервалы кристаллизации фазы Mg2Si. 
Отметим, что в сплаве А5 содержание Si самое низкое и составляет – 0,03 мас. % 
Si. По данным ThermoCalc в сплаве А5 выделение фазы Mg2Si отсутствует. На 
термограммах охлаждения сплава А5 также отсутствует характерный для 
остальных сплавов экстремум в области температур ~ 560...540 °С.  
 
3.5 Влияние технологических факторов на растворимость Zr в расплавах на 
основе Al 
 
Основной эффект от легирования цирконием алюминиевых сплавов связан с 
формированием метастабильной фазы Al3Zr с кристаллической решеткой L12, 
выделяющейся из пересыщенного цирконием алюминиевого твердого раствора 
при отжиге [30, 37, 81, 94]. Поэтому появление кристаллов стабильной фазы Al3Zr 
(решетка D023) при собственно кристаллизации сплава является недопустимым. 
Таким образом, представляет научный и практический интерес исследование 
усвоения (растворимости) циркония в многокомпонентном расплаве на основе 
алюминия при получении сплава А3. 
Цирконий вводится в виде лигатуры Al-2%Zr, которая в свою очередь 
содержит стабильную фазу Al3Zr (D023).  
Согласно проведенным в программе ThermoCalc расчетам при неравновесной 
кристаллизации по модели Шейла-Гуливера, температура, при которой 
становится термодинамически возможным выделение из расплава фазы Al3Zr, 
составляет ~ 755 °С (рисунок 3.10, а). Эта температура характерна и для 
равновесных условий кристаллизации сплава А3 (рисунок 3.10, б). Если 
температура расплава будет слишком низкая, то при вводе добавки циркония в 
структуре отливок возможно наличие первичных алюминидов фазы Al3Zr, 
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которые имеют грубую форму и снижают механические свойства [30, 161]. 
Учитывая это, следует отметить, что в соответствии с расчетами температуру 
расплава при введении циркония, а также при его усвоении необходимо 
поддерживать не менее ~ 760 °С. Температура 760 °С соответствует 
температурным режимам проведения опытной плавки, которые были ранее 
определенны эмпирическим путем. Ограничения на условия ведения плавки 
накладывает и существенное снижение растворимости Zr в α(Al) при охлаждении 
алюминиевых сплавов [162].  
Особенности состава сплава А3 заключаются в повышенном содержании Mn 
(1 мас. %). Это приводит к тому, что кристаллизации α(Al) предшествует 
образование интерметаллида Al6Mn (при ~ 645 °С) на фоне ранее выделившихся 
кристаллов фазы Al3Zr (независимо от условий охлаждения: равновесных или 
неравновесных, по данным расчетов в программе ThermoCalc).  
 
  
а       б 
Рисунок 3.10 – Параметры кристаллизации сплава А3, рассчитанные для 
равновесных (а) и неравновесных (б) условий в программе ThermoCalc 
 
Образцы для экспериментального исследования отбирались в течение 
ведения опытной плавки, проведенной на мощностях ОАО «КУМЗ». В качестве 
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составляющих шихтовых материалов при приготовлении сплава А3 
использовались алюминий марки А85, лигатура Al-Be, магний Mg90, лигатура 
Mn80F20(F-флюс), лигатура Al-2%Zr. После расплавления и тщательного 
перемешивания расплава алюминия А85 проводился первый отбор проб при 
температуре 760 °С. Спустя 30 минут вводилась лигатура Al-Be и магний. После 
выдержки перемешанного расплава в течении 15 минут вводился марганец. Затем 
расплав перемешали и через 45 минут присаживали цирконий с последующим 
отбором трёх проб. Таким образом, были получены пробы: перед присадкой 
лигатуры Al-2%Zr (образец №1), через 10 минут после присадки лигатуры 
(образец №2), через 30 минут после присадки лигатуры (образец №3) и через 60 
минут после присадки лигатуры (образец №4). 
Характеристики элементного состава и кристаллического строения проб 
сплава А3 представлены в таблице 3.1. 
 
Таблица 3.1 Характеристики сплава А3 
№ 
образца 






1 Перед присадкой лигатуры 0,024 0,4051 
2 












Для всех образов характерно наличие по границам зерен сегрегаций магния, 
железа и кремния, и их соединений (рисунок 3.11).  
В результате количественного рентгеновского микроанализа по границам 





Рисунок 3.11 – Карты распределения элементов в образцах №1 - №4 сплава А3 ( -
Al, -Mg, , -Mn) 
 
На дифрактограммах образцов №1 - №4 сплава А3 фазы Al3Zr (L12) и Al3Zr 
(D023) не обнаружены (рисунок 3.12). Установлено изменение параметра решетки 
алюминия в течение времени усвоения расплавом циркониевой лигатуры в 
процессе приготовление сплава А3. Определено, что параметр решетки твердого 
раствора на основе алюминия увеличивается с 0,4051 нм перед введением 
лигатуры до значения 0,4054 нм, соответствующему времени усвоения 60 минут.  
Для идентификации фаз в структуре литых образцов № 1 и 4 использованы 
возможности ориентационной микроскопии (EBSD). Полученные на основе 
автоматизированного анализа дифракционных картин Кикучи карты 
распределения фаз, позволяют предположить, что в структуре обоих образцов 
присутствует стабильная фаза Al3Zr с кристаллической решеткой типа D023 
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Рисунок 3.12 – Дифрактограммы образцов №1 - №4 сплава А3 с указанием 
положения рефлексов фаз α(Al), Al3Zr (L12), Al3Zr (D023) 
 
 
Рисунок 3.13 – Карты распределения фаз с указанием их объемной доли по 
результатам EBSD-анализа образцов №1 и №4 сплава А3 
 
Объемная доля стабильной фазы Al3Zr (D023) мало меняется в течение 
ведения плавки и составляет не более 0,3%. Объемная доля силицида марганца - 
Mg2Si существенно уменьшается с 1,58 % в образце №1 до 0,06 % после 
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Таким образом, в процессе сплавообразования весь цирконий, 
инжектированный в расплав в виде лигатуры, содержащей частицы стабильной 
фазы D023 Al3Zr растворяется в α(Al) – формируется однофазная структура. 
 
3.6 Кристаллизация алюминиевых сплавов системы Al-Cu-Mg-Si  
 
В данном разделе по результатам исследования кинематической вязкости 
проанализированы её зависимости от температуры и времени для модельного 
сплава Al-3%Cu, синтезированного в лабораторных условиях из компонентов 
промышленной чистоты. Эксперименты проведены и обсуждаются в рамках 
представлений о существенном изменении условий кристаллизации металла при 
перегреве сплава над ликвидусом до определённой температуры, по достижению 
которой происходят необратимые изменения структурного состояния 
металлического многокомпонентного расплава [75, 152-155]. 
Политермы вязкости сплава Al-3%Cu (рисунок 3.14, а) получены 
усреднением значений вязкости при каждом фиксированном значении 
температуры. На температурной зависимости вязкости в областях температур 700 
и 840 °C выявлены два отклонения от плавного хода – скачкообразные изменения 
значений вязкости (рисунок 3.14, а). Подобное изменение структурно-
чувствительного свойства может свидетельствовать об интенсивных структурных 
перестройках расплава. В ходе охлаждения изменения вязкости такого рода 
отсутствуют. Анализ результатов экспериментов показал, что усредненные 
значения вязкости расплава при нагреве и охлаждении не совпадают во всем 
интервале температур (рисунок 3.14, а). Полученные закономерности, хорошо 
согласуются с полученными ранее в работах [163, 164] политермах вязкости 
сплавов Аl-Сu доэвтектического состава. 
Обращает на себя внимание колебательный характер расположения 
экспериментальных точек v(τ,t) (рисунок 3.14, б). При этом разброс значений 
превышает погрешность. Отметим, что разброс экспериментальных точек 
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оказывается наибольшим как раз в тех температурных интервалах, в которых 
наблюдается аномальное поведение политермы вязкости (рисунок 3.14). 
При охлаждении расплава политерма вязкости имеет плавный вид вплоть до 
600 °C (рисунок 3.14, а). Величина вариации экспериментальных значений 
вязкости оказалась существенно меньше соответствующих значений при нагреве. 
Следовательно, высокотемпературный нагрев жидкого сплава Al-3%Cu обеспечил 
перевод расплава в более стабильное равновесное состояние [165], а структурные 
изменения расплава, обусловленные перегревом расплава выше 950 °С являются 
необратимыми.  
Повторные опыты и специальные проверки оборудования указывают на то, 
что причина этих колебаний кроется не во внешних источниках, а в самом 
объекте исследования. Данное обстоятельство послужило причиной исследования 
расплава в ходе его изотермической выдержки. 
Исследования временных зависимостей кинематической вязкости при 
температурах 700, 770, 830 и 950 °C образцов сплава Al-3%Cu (рисунок 3.15) 
показали, что зависимости имеют вид негармонических колебаний с амплитудой 
колебаний 7-13% от среднего значения измеряемого свойства, что существенно 
превышает погрешность измерений. 
Время стабилизации значений вязкости можно считать временем 
релаксации структуры расплава. Оно, как следует из рисунка 3.15, убывает с 
ростом температуры образца. Однако, ни в одном из опытов колебания значений 
вязкости не затухали полностью даже по истечению 200...250 минут.  
Амплитуда, как правило, оставалась нестабильной случайной величиной, 
иногда уменьшаясь почти до пределов расчетной погрешности. Однако 
ослабление осцилляций ни разу не перешло в закономерное окончательное 
затухание. Напротив, нередко наблюдались неожиданные всплески амплитуды. 
Наряду с плавными изменениями имеют место и скачкообразные. Примечательно, 
что амплитуда колебаний значений ν при температуре выдержки 830 °C 
оказывается максимальной (рисунок 3.15) по сравнению с данными, полученными 





а     б 
Рисунок 3.14 – Температурные зависимости кинематической вязкости расплава 
Al-3%Cu: а – средние значения измерений, ● – при нагреве, ○ – при охлаждении; 
б – все измерения в режиме нагрева 
 
 
Рисунок 3.15 – Временные зависимости кинематической вязкости жидкого сплава 
Al-3%Cu при разных температурах. 1 – 700 °С; 2 – 770 °С; 3 – 830 °С; 4 – 950 °С 
 
Анализ совокупности полученных результатов дает основание заключить, 












проявляющиеся в отклонении от плавного хода, а также высокая степень 
нестабильности значений ν в области температур 680…700 °C и 820…840 °C 
обусловлены перестройкой структуры ближнего порядка расплава. Особенно ярко 
перестройка структуры расплава протекает при температурах 820…840 °C. 
 
3.7 Формирование фаз в слитках сплава А8 системы Al-Сu-Mg-Si в условиях 
неравновесной кристаллизации при полунепрерывном литье 
 
Согласно [58] содержание основных легирующих элементов в сплаве АК6 
(условный номер А8) может изменяться в достаточно широких пределах. 
Различное соотношением основных легирующих компонентов в сплаве может 
приводить к формированию различных фазовых составляющих в слитке [61, 103]. 
Представляет научный и практический интерес исследование процесса 
неравновесной кристаллизации сплава марки А8 конкретного химического 
состава (таблица 2.1). Образцы для исследования вырезали из центральной зоны 
литого слитка Ø377 мм.  
С целью определения температурных интервалов образования фаз при 
кристаллизации и их состава выполнен расчет изменения фазового состава при 
охлаждении расплава в неравновесных условиях в программе ThermoCalc по 
модели Шейла-Гуливера (рисунок 3.16), а также проведены термический, 
рентгеновский фазовый, микрорентгеноспектральный анализы образцов. При 
расчетах в программе ThermoCalc задавался непосредственно химический состав 
сплава А8, приведённый в главе 2. 
Анализ температурных зависимостей массовой доли твердого тела в 
процессе неравновесной кристаллизации, рассчитанных по модели Шейла-
Гуливера показывает, что температура ликвидуса сплава составляет ~ 647 °С. При 
дальнейшем охлаждении образуются первичные кристаллы алюминиевого 
твердого раствора. Охлаждение ниже 628 °С приводит к выделению из расплава 




Рисунок 3.16 – Температурная зависимость массовой доли твердого тела при 
неравновесной кристаллизации сплава А8, рассчитанная по модели Шейла-
Гулливера (Sheil-Gulliver) [159, 160] 
 
При температуре ~ 582 °С происходит превращение L+ α-Al5FeSi → L+ 
α(Al)+β-Al5FeSi+Al15Mn3Si2. Силицид магния (фаза Mg2Si), согласно расчетам, 
выделяется при охлаждении ниже 525 °С. Свободный кремний кристаллизуется 
при охлаждении ниже 517 °С. В структуре сплава, согласно расчетам, при этой 
температуре присутствуют следующий фазы: L+β-
Al5FeSi+Al15Mn3Si2+(Si)+α(Al)+Mg2Si. 
Кристаллизация завершается при 506 °С. При этой температуре в структуре 
сплава присутствуют α(Al)+Al2Cu+β-Al5FeSi+Al15Mn3Si2 (Si)+Mg2Si. 
Проведенное исследование литого сплава А8 возможностями растровой 
электронной микроскопии и микрорентгеноспектрального анализа (рисунки 3.17-
3.19) показало, что микроструктура состоит из зерен алюминиевого твердого 
раствора, которые обрамлены практически непрерывной сеткой эвтектик, 
имеющих сложные химические составы, и интерметаллидов кристаллизационного 
происхождения.  
Количественный локальный химический состав (ат. %) в микрообластях 


























сведений о фазовом составе при неравновесной кристаллизации, полученных 
выше позволил рассчитать формулы отдельных фаз (таблицы 3.2, 3.3). 
Наибольшую объёмную долю в структуре занимает фаза Al2Cu 
кристаллизационного происхождения, расположенная также по границам зерен 
(рисунки 3.17-3.19 и таблицы 3.2, 3.3). 
По данным МРСА в литом состоянии твердый раствор на основе алюминия, 
сформированный в результате неравновесной кристаллизации, характеризуется 
существенно пониженным (относительно равновесных условий) содержанием 
меди и кремния. В центральных областях зерен (микрообласти № 9…11, рисунок 
3.17, а; таблица 3.2) содержание Cu составляет приблизительно 0,6±0,1 мас. %, Si 
~ 0,3±0,1 мас. % 
Свободный Si наблюдается также в составе неравновесной эвтектики 
α(Al)+Al2Cu+(Si) (микрообласть №8 на рисунке 3.18, в таблице 3.3), 
температурный интервал плавления которой в центре литого слитка составляет по 
данным термического анализа (рисунок 4.19, а)  ~ 488…495 °С. 
По данным микрорентгеноспектрального анализа в микрообластях №4…6 на 
рисунке 3.17 и в микрообласти № 1 на рисунке 3.18 присутствует фаза, состав 
которой соответствует Al15(Fe,Mn)3Si2 (таблицы 3.2, 3.3). Это согласуется с 
данными [12] о том, что железо в количестве 1,2…2,2 мас. % и марганец в 
количестве 0,2…1,2 мас. % формируют фазу Al15(Fe,Mn)3Si2 эвтектического 
происхождения. 
Несмотря на отмеченную в [7] тенденцию кремния взаимодействовать с 
магнием, образуя Mg2Si, и лишь затем соединяться с железом, марганцем или 
выделяться свободной виде, анализ локального химического состава фазовых 
составляющих (таблицы 3.2, 3.3), свидетельствует об отсутствии 
двухкомпонентной фазы с преимущественным содержанием только магния и 
кремния – Mg2Si кристаллизационного происхождения. По-видимому, это 
является следствием взаимного отношения содержания магния и кремния в 
сплаве Mg/Si <1, при котором отмечается образование четырехкомпонентной 
фазы W(AlCuMgSi) [60]. 
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Точная стехиометрия фазы W или как её обозначают Q [166] или h [2] до сих 
пор остается дискуссионным вопросом. Основываясь на сведениях, 
представленных в [4, 14, 167-169] о составе фазы Q, содержащей 14-17 % Cu, 28-
30 % Mg и 27-29 % Si можно предположить, что в микрообластях 7, 8 и 2 
соответственно на рисунках 3.17 и 3.18 присутствует фаза Al5Cu2Mg8Si6. 
 
Рисунок 3.17 – Микроструктура литого сплава А8 в характеристических 
рентгеновских излучениях элементов:  - Al,  - Cu,  - Mg,  - Mn,  - Si, с 
указанием микрообластей МРСА 
 
Рисунок 3.18 – Микроструктура литого сплава А8 в характеристических 
рентгеновских излучениях элементов:  - Al;  - Cu;  - Mg;  - Si;  - Mn, с 






Таблица 3.2 Локальный химический состав структурных составляющих 
литого сплава А8 ат. % (мас. %) 
Микро 
область 































































































































































































































































Таблица 3.3 Локальный химический состав структурных составляющих 
литого сплава А8, ат. % (мас. %) 
Микро 
область 
Mg Al Si Ti Mn Fe Ni Cu Zn Предполагаемая фаза 








































































































































Проведенный рентгенофазовый анализ (рисунок 3.20, 3.21) также 




Рисунок 3.20 – Дифрактограмма образца литого сплава А8 
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Таким образом фазовый состав литого слитка сплава А8 характеризуется 
присутствием сложных эвтектических составляющих 
(Al)+Al2Cu+(Si)+Al5Cu2Mg8Si6, что согласуется с данными представленными [12, 
170, 171]. 
С целью сопоставления полученных данных расчетным и 
экспериментальным путем об интервалах выделения фаз проведен термический 




Рисунок 3.22 – Термограмма охлаждения образца сплава А8 
 
На полученной термограмме охлаждения сплава А8 обозначены температуры 
неравновесного солидуса (tнs) и ликвидуса (tL), а также температурные интервалы 
фазовых превращений.  
Учитывая результаты расчетов в ThermoCalc, можно предположить, что при 
охлаждении ниже 496 °C на термограмме охлаждения сплава А8 формируется 
экзотермический пик, обусловленный формированием эвтектики α(Al)+Al2Cu. В 
температурном интервале 516…510 °C происходит кристаллизация 
























№2 на рисунке 3.18). А выявленная в микрообъемах 4…6 (рисунок 3.17) фаза 
Al15(Fe,Mn)3Si2 выделяется из расплава в интервале 560…555 °С. 
 
3.8 Заключение и выводы к главе 
 
В главе обсуждались результаты исследования влияния температурного 
воздействия на расплав сплава Al-Mg-Mn-Sc-Zr-Zn-Cu. Отмечено, что 
существенный перегрев расплава (выше 820 °С) сопровождается структурными 
перестройками металлической жидкости. Установленные расчетными 
(компьютнрное моделирование) и экспериментальными методами (термиечский 
анализ)особенности изменения фазового состава в процессе неравновесной 
кристаллизации указываются на существенную зависимость структуры слитков от 
легирующих элементов. Показано, что результаты расчетов и экспериментов 
корелируют в отношении температур кристаллизации α(Al). Однако имеют 
существенные различия в определении температуры неравновесного солидуса для 
сплавов системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr, легированной медью, цинком и серебром. 
 
Выводы 
1. Показано, что изотермические выдержки при 750 и 850 °С расплава сплава 
А1 приводят к понижению температуры кристаллизации эвтектики α(Al)–Al3Mg2 
и повышению температуры выделения из расплава фазы Al6(Fe,Mn). 
2. Установлена температура расплава сплава А4 ~ 820 °С, при достижении 
которой происходят необратимые изменения структуры расплава, 
характеризующиеся расхождением политерм кинематической вязкости расплава в 
интервале температур от ликвидуса до 820 °С. 
3. Определены основные фазовые составляющие сплава А4 в литом 
состоянии: α(Al), Al3Mg2, Al6(Fe,Mn), Mg2Si и Al3(Sc,Zr). Расчетным и 
экспериментальным путём определена последовательность выделения 
структурных составляющих при неравновесной кристаллизации сплава А4: 1) Al3 
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Sc, Al3Zr, служащие модификаторами; 2) α(Al); 3) Al6(Fe,Mn); 4) Mg2Si; 5) 
эвтектика α(Al)+Al3Mg2. 
4. Установлено, что комплексное легирование сплава системы Al-Mg-Mn-Sc-
Zr цинком и медью в количестве 0,5 мас. % Zn, 0,2 мас. % Cu в условиях 
неравновесной кристаллизации приводит к повышению температуры 
затвердевания низкотемпературной эвтектики на 10 °С (по сравнению со 
сплавами в отсутствии в системе Zn и Сu) до 453 °С. 
5. Зафиксировано, что дополнительное введение 0,6 мас. % Ag в сплав Al-
Mg-Mn-Sc-Zr-Cu-Zn сопровождается увеличение температуры неравновесного 




ГЛАВА 4 ТЕРМИЧЕСКАЯ ОБРАБОТКА СЛИТКОВ СПЛАВОВ СИСТЕМЫ 
Al-Mg C ДОБАВКАМИ ПЕРЕХОДНЫХ МЕТАЛЛОВ И СИСТЕМЫ 
Al-Cu-Mg-Si 
 
4.1 Влияние температуры отжига на микроструктуру и механические 
свойства промышленного сплава A2 
 
Образцы для исследований влияния термообработки на эволюцию 
микроструктуры, фазового состава и механических свойств сплава A2 были 
отобраны из центра круглых слитков ø 760 мм, полученных методом 
полунепрерывного литья на мощностях ОАО «КУМЗ». Исследования 
проводились на образцах после отжига при различных температурах: 360 °С 
(серийный режим); 445; 500; 530 °С. Для предотвращения пережога сплава 
верхняя граница интервала экспериментальных температур отжига выбиралась с 
учетом начальной температуры (tн ~ 535 °С), выше которой по данным ДСК 
наблюдается плавление материала (первое видимое отклонение термограммы от 
интерполированной базовой линии на рисунке 4.1). 
 
 
Рисунок 4.1 – Термический анализ отожжённого при 360 °С сплава А2 в режиме 




Микрорентгеноспектральным анализом установлено существенное влиянием 
повышения температуры отжига на внутрикристаллитные распределения 
содержания магния (рисунок 4.2).  
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Рисунок 4.2 – Распределение концентрации элементов в сплаве А2 после 
термической обработки (по данным МРСА); а – 360 °С; б – 445 °С; в – 500 °С; г – 
530 °С; верхние части рисунков – карты распределения элементов, 
  – Al;  – Mg;  – Mn; нижние части рисунков – распределения Mg,  
























Среднее содержание Mg в теле зерна в образце сплава после термообработки 
по серийному режиму составляет 4,5±0,2 мас. %. После отжига при 530 °С 
содержание магния в α(Al) составляет 6,1±0,2 мас. %. Также 
микрорентгеноспектральным анализом установлено, что термообработка сплава 
А2 при 360 или 445 °С не обеспечила выравнивание концентрации Mg по объему 
зерна (рисунок 4.2). Повышение температуры отжига до 500 °С сопровождается 
устранением внутрикристаллитной ликвации Mg. 
Сравнительный анализ результатов исследования микроструктуры сплава А2 
после различной термообработки на растровом электронном микроскопе с 
приставкой микрорентгеноспектрального анализа показал, что в образце после 
серийного отжига присутствует фаза Al3Mg2, идентифицированная также 
рентгеновским фазовым анализом (рисунки 4.3). 
 
Рисунок 4.3 – Дифрактограммы термообработанного сплава А2; температуры 
отжига: 360 °С ( ); 530 °С ( ) 
Таким образом, серийная термообработка не обеспечила полного 
растворения неравновесной фазы Al3Mg2 которая декорирует границы зерен 
(рисунок 4.4). 
Следует отметить, что на термограмме, полученной в режиме нагрева сплава 
А2 со скоростью 10 °С/мин (рисунок 4.1), отсутствуют экстремумы в области 
температуры 450 °С (температура плавления α(Al)+Al3Mg2 согласно равновесной 
диаграмме состояния Al-Mg [13]). Это указывает на растворение фазы Al3Mg2 уже 
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Рисунок 4.4 – Микроструктура термообработанного сплава А2 и карты 
распределения элементов (МРСА): а – 360 °С; б – 445 °С; в – 500 °С;  
г – 530 °С 
 
 


























Идентификация фаз (рисунок 4.5) в структуре термообработанного по 
серийному режиму сплава А2 также проведена с использованием ориентационной 
микроскопии (EBSD). В микроструктуре по границам зерен, кроме фазы Al3Mg2, 
определенной РФА, присутствуют также Al6Mn, Mg2Si и Al3Sc. 
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Рисунок 4.5 – Идентификация фаз в сплаве A2 c использованием ориентационной 
микроскопии (EBSD) по дифракционным картинам обратно рассеянных 
электронов. а, г, ж – микроструктура; б, д, з - дифракционная картина в виде 
линий Кикучи; в, е, и – параметры идентифицированных фаз по базе данных [171] 
 
Анализ ориентационных карт (рисунок 4.6) показал, что увеличение 
температуры отжига приводит укрупнению зеренной структуры (~ 30 мкм при 
Al3Sc Фаза: Al3Sc. 
БД: NIST Structural Database (NSD). 
Источник: J. Less-Common Met. 
[JCOMAH], (1985), V. 109, pp 345-350. 
Пространственная группа: 11, m3m, 221 
Параметры решетки: 4.10, 4.10, 4.10 Å 
Углы решетки: 90.0, 90.0, 90.0 ° 
Состав фазы (ат. %): Al (75), Sc (25) 
Al6Mn Фаза: Al6Mn. 
БД: NIST Structural Database (NSD) 
Источник: Acta Crystallogr. 
[ACCRA9], (1953), v. 6, p. 285. 
Пространственная группа: 3, mmm, 63 
Параметры решетки: 7.55, 6.50, 8.87 Å 
Углы решетки: 90.0, 90.0, 90.0 ° 
Состав фазы (ат. %): Al (88.7), Mn (14.3) 
Mg2Si 
Фаза: Mg6Si. 
БД: NIST Structural Database (NSD) 
Источник: J. Elecrtochem. Soc. 
[JESOAN], (1963), v. 110, pp. 127-
134. 
Пространственная группа: 11, m3m, 227 
Параметры решетки: 6.35, 6.35, 6.35 Å 
Углы решетки: 90.0, 90.0, 90.0 ° 




оС; ~ 50 мкм при 530 оС). Следует отметить, что структура, полученная при 
более высокой температуре отжиге, характеризуется меньшей разнозернистостью. 
Последнее, совместно с заметным укрупнением зерна относительно, полученного 
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Рисунок 4.6 – Микроструктура сплава А2 после различной термообработки 
(ориентационная микроскопия (EBSD), BC-контраст, с выделением 
высокоугловых границ): а – 360 °С; б – 530 °С  
 
Текстурное исследование, проведённое с использованием ориентационной 
микроскопии (EBSD) (рисунок 4.7), показали, что в термообработанных слитках 
отсутствует сколько-либо заметная выраженность кристаллографических 
ориентировок. Следует отметить, что при отжиге, проведенном при 360 оС, 
сохранилось бестекстурное состояние, унаследованное от структуры 
неравновесной кристаллизации. При отжиге, проведенном при 530 оС текстурное 
состояние сформировалось в результате собирательной рекристаллизации. 
Последний факт показывает, что нормальный роста зерен практически не меняет 
ранее существовавшей текстуры [172]. 
В результате проведенных рентгеноструктурных исследований установлено, 
что повышение температуры отжига сплава А2 сопровождается увеличением 
периода решетки α(Al) с 0,4077 нм (при 360 °С) до 0,4082 нм (при 530 °С). 
Заметное влияние термообработки на параметры элементарной ячейки α(Al), по-
=100 µm; BC+GB; Step=2 µm; Grid250x250
200 мкм 




видимому, связано с протеканием различных процессов во время отжига. 
Высокотемпературная гомогенизация привела к полному растворению 
неравновесной фазы Al3Mg2, расположенной на границах зерен (рисунок 4.8). 
Такое изменение структуры должно сопровождаться увеличением периода 
решетки α(Al) за счет увеличения в нем содержания магния [4, 7]. Растворение 
избыточной фазы в результате термообработки при 530 °С подтверждается как 
данными РФА (рисунок 4.3), так и данными МРСА (рисунки 4.2, 4.4).  С другой 
стороны, в условиях неравновесной кристаллизации сплава А2 при литье в 
водоохлождаемый кристаллизатор произошло пересыщение твердого раствора 
α(Al) по марганцу, скандию и цирконию. Поскольку растворимость Mn, Sc, Zr 
даже при 530 °С очень мала, то гомогенизация привела к распаду α(Al) с 
выделением дисперсных фаз, содержащих данные элементы. Согласно [173] в 
алюминиевых сплавах, близких по составу к исследуемому, продуктами распада 
α(Al) являются фазы Al6Mn и Al3(Sc,Zr), которые имеют различную морфологию. 
Последнее обусловлено различием в кристаллографической природе этих фаз.  
Полученные с помощью растрового электронного микроскопа изображения 
микроструктуры при больших увеличениях (рисунок 4.8, в-е), показали 
существенное влияние повышения температуры гомогенизации до 530 °С на 
структурные изменения, происходящие при распаде α(Al). В структуре сплава А2 
независимо от температуры отжига обнаружены дисперсные частицы в форме 
пластин (рисунок 4.8, д, е). Подобной морфологией обладает равновесная с 
алюминием фаза Al6Mn, которая имеет орторомбическую решетку [13]. 
Применение высокотемпературного отжига сопровождается существенным 
увеличением размеров пластинчатых частиц (с ~ 0,1 мкм до ~ 1 мкм, рисунок 4.8, 
д, е). Кроме вышеописанных продуктов распада твердого раствора в структуре 
сплава А2 термообработанного при 530 °С обнаружены мелкодисперсные 
выделения сферической морфологии, размеры которых не превышают ~ 50 нм 
(рисунок 4.8, е). Предположительно данные частицы являются фазой Al3(Sc,Zr), 
которая согласно исследованиям [30, 35, 36, 38] имеет кубическую решетку с 
параметрами, близкими параметрам α(Al).  
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Различное влияние высокотемпературный отжиг оказал на фазы 
кристаллизационного происхождения, полностью нерастворимые при 
термообработке, расположенные по границам зерен. Повышение температуры 
отжига привело к коагуляции и сфероидизации фазы Mg2Si, однако мало 
повлияло на морфологию фазы Al6(Fe,Mn) (рисунок 4.8, а, б).  
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Рисунок 4.7 – Текстура сплава А2 после различной термообработки: 
а, в, д – 360 °С; б, г, е – 530 °С; 
а, б – ориентационные карты с направления параллельного оси слитка; 
в, г – ППФ в виде проекций отдельных полюсов (окраска соответствует а, б); 
д, е – ППФ в виде распределения полюсной плотности 
=100 µm; BC+GB+IPF_Y1; Step=2 µm; Grid250x250
200 мкм 
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Рисунок 4.8 – Микроструктура сплава А2 после различной термообработки:  
а, в, д – 360 °С; б, г, е – 530 °С; изображение в отраженных электронах  
 
Проведенные в интервале 340…470 °С испытания при одноосном 
растяжении механических характеристик сплава А2 свидетельствуют об 
отсутствии значительного влияния предшествующей термообработки на 




50 мкм 50 мкм 
Al6(Mn,Fe) 
Mg2Si 
1 мкм 1 мкм 
500 нм 500 нм 
104 
 
существенное влияние температура предварительного отжига оказала на 
пластические свойства материала во всем температурном интервале испытаний 
(рисунок 4.9).  
Установлено, что независимо от термообработки сплава, повышение 
температуры испытания закономерно приводит снижению σв и σ0,2. Следует 
отметить, что при температуре испытаний 340 °С, отжиг по серийному режиму 
обеспечил существенно более высокие прочностные характеристики. Дальнейшее 
повышение температуры испытаний сопровождается отсутствием влияния 
температуры отжига сплава на прочностные свойства – различия либо 
отсутствуют, либо находятся в пределах погрешности.  
Пластические свойства сплава в исследуемом температурном интервале 
340…470 °С меняются менее предсказуемо. Сплав после серийного режима 
отжига характеризуется наименьшими значениями пластичности во всем 
интервале испытаний. При этом повышение температуры испытания не приводит 
к существенному росту относительного удлинения, однако сопровождается 
некоторым увеличением относительного сужения. Отжиг сплава при температуре 
500 °С и в особенности при 530 °С приводит к повышению относительного 
удлинения материала во всем температурном интервале более чем в 2 раза, а при 
температуре испытания 450 °С в 3 раза по сравнению с серийным режимом.  
Следует отметить, что на температурной зависимости относительного 
удлинения сплава (рисунок 4.9, в) зафиксирована аномалия – максимум при 450 
°С. Дальнейшее повышение температуры испытания сопровождается снижением 
относительного удлинения материала, но, мало влияет на относительное сужение. 
Такая аномалия требует более подробных исследований, однако, подобная 
зависимость изменения относительного удлинения с максимумом в области 
температуры 450 °С ранее была отмечена для сплава АМг6 [174]. 
Сопоставление изменений структуры и механических свойств сплава А2 
после термообработок, отличающихся температурами, указывает на то, что 
основной вклад в повышение пластичности вносит растворение зернограничных 
неравновесных интерметаллидных фаз, охрупчивающих материал [7].  
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Таким образом результаты испытаний механических характеристик в 
зависимости от предшествующей термообработки показали, что 530 °С является 
оптимальной температурой гомогенизации. Наиболее благоприятным 
температурным интервалом для последующей горячей деформации является - в 
390…450 °С. При данных температурах, предшествующая высокотемпературная 
гомогенизация обеспечивает более чем двух кратное повышение пластических 
характеристик.  
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Рисунок 4.9 – Механические свойства отожженного сплава А2 при испытаниях в 
интервале температур 340…470 °С; а – σв; б – σ0.2; в – δ; г – ψ;  




4.2 Влияние отжига на структуру и свойства опытно-промышленных 
сплавов системы Al-Mg с добавками переходных металлов 
 
Образцы для исследования влияния серийного отжига (360 °С) на структуру 
и свойства были отобраны из центральной части термообработанных слитков.  
Проведенный на образцах сплавов А4, А5, А6, А7 термический анализ (рисунок 
4.10) позволил оценить влияние термической обработки на интервалы фазовых 
превращений в сплавах.  
Результаты анализа термограмм показали, что температуры ликвидуса 
отожженных сплавов А4, А5, А6, А7, определенные в режиме нагреве, близки 
аналогичным температурам для сплавов в литом состоянии (таблица 4.1). 
Различия в них не превышает погрешности метода в 3°. Отжиг сплавов А4 и А5 
при температуре 360 °С (рисунок 4.10, б и в) мало повлиял на температуру 
солидуса. Сплав А5 имеет большую температуру солидуса по сравнению со 
сплавом А4. Такая закономерность аналогична литому состоянию и обусловлена 
различием в составах сплавов. Однако, солидус обоих сплавов в отожженном 
состоянии, определенный термический анализом в режиме нагрева, несколько 
выше, чем в состоянии после литья и составляет для сплава А4 приблизительно 
465 °С, что на ~ 10 °С выше температуры солидуса, определенной при 
кристаллизации сплава. Для сплава А5 температура солидуса составляет ~ 490 °С, 
что на ~ 15 °С выше температуры солидуса, определенной при кристаллизации 
сплава.  
Анализ термограммы сплава А6 в режиме нагрева (рисунок 4.10, г) показал, 
что в интервале температур 443-446 °С происходит формирование 
эндотермического пика, что предположительно свидетельствует о плавлении 
легкоплавкой эвтектики состава α(Al)+Al3Mg2, обнаруженной в структуре сплава 
при кристаллизации (рисунок 3.4, 3.9). Таким образом, избыточная фаза Al3Mg2 
сохранилась в структуре сплава после отжига при 360°С.  Температура солидуса 
сплава А6 составила приблизительно 440 °С. 
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Термический анализ сплава А7 (рисунок 4.10, а), проведенный в режиме 
нагрева, показал, что до температур близких к 550 °С экстремумы на термограмме 
не формируются. Это указывает на растворение неравновесной эвтектики состава 
α(Al)+Al3Mg2 (рисунки 3.4, 3.9) во время отжига сплава при 360 °С. Температура 
солидуса отожжённого сплава А7 составила ~ 550 °С.  
 
 
а      б 
 
 
в      г 
 
Рисунок 4.10 – Термограммы нагрева сплавов А4 (а), А5 (б), А6 (в), А7 (г) после 





























































Таблица 4.1 Температурные интервалы фазовых превращений в сплавах 
алюминия после отжига при 360 °С по данным термического анализа в режиме 
нагрева (рисунок 4.10) 
Сплав 












А4 466 466…476 536…558 - 630 
А5 491 491…509 - - 627 
А6 443 443…446 530…548 585…595 622 
А7 553 - 553…567 - 635 
 
Для установления различий в микроструктурах сплавов А4, А5, А6, А7 после 
термической обработки при 360 °С проведены исследования на растровом 
электронном микроскопе (рисунки 4.11, 4.13-4.17). Идентификация фаз 
производилась по данным микрорентгеноспектрального анализа по соотношению 
атомных концентраций элементов в локальных областях (рисунки 4.13-4.17; 
таблицы 4.2-4.5). В случае если объемная доля фазы в структуре составляла не 
менее 3% результаты МРСА подтверждались рентгеновским фазовым анализом 
(рисунок 4.12). В остальных случаях подтверждения наличия той или иной фазы 
производилось на основе анализа литературных данных. 
В структуре всех исследуемых сплавов после термической обработки по 
границам зерен обнаружены фазы кристаллизационного происхождения (рисунок 
4.11).  
В микроструктуре сплавов А4, А5, А6, А7 на стыках нескольких зерен в виде 
тонких прожилок обнаружена фаза Mg2Si (рисунки 4.11, 4.13-4.17). Присутствие 
данной фазы также подтверждено рентгеновским фазовым анализом (рисунок 
4.12). Как следует из анализа микроструктур (рисунок 4.11) объемная доля фазы 
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Рисунок 4.11 – Микроструктура сплавов А4 (а), А5 (б), А6 (в), А7 (г) после 
термической обработки при 360 oC 
 
В структуре всех исследуемых сплавов в виде скоплений частиц с формой 
близкой к сферической обнаружена фаза Al3(Sc,Zr,Ti) (рисунки 4.11, 4.13-4.17; 
таблицы 4.2-4.5). Кристаллографические параметры фазы Al3(Sc,Zr,Ti) близки к 
аналогичным параметрам α(Al) [30, 35, 36, 38], что существенно осложняет 
идентификацию данной фазы методом РФА.  
В микроструктуре сплавов А4, А5 и А7 (рисунки 4.11, 4.13-4.15, 4.17; 
таблицы 4.2, 4.3, 4.5) обнаружена фаза Al6(Fe,Mn,Cr). Последнее хорошо 
согласуется с идентифицированной рентгеновским фазовым анализом фазой 
Al6Mn (рисунок 4.12). В этой фазе по данным [12] возможно растворение до 
нескольких процентов (по массе) хрома, а также до половины атомов марганца 
100 мкм




может быть замещено железом. Данная фаза имеет морфологию линз, иногда 
выходящих в плоскость шлифа в виде пластин (рисунки 4.11, 4.13-4.17).  
 
 
Рисунок 4.12 – Дифрактограммы сплавов А6( ) и А7 ( ) ТО при 360 °С 
 
В структуре сплава А4, содержащем 0,2 и 0,5 мас. % меди и цинка, 
соответственно, обнаружена фаза Al3(Mg,Cu,Zn)2 (рисунки 4.11, 4.13; таблица 4.2). 
Растворение Cu и Zn в фазе Al3Mg2, как следует из термограммы сплава А4 
(рисунок 4.10, б), привело к увеличению температуры солидуса сплава до ~ 460 
°С.   
Дополнительное легирование серебром (сплав А5), сопровождается 
образованием фазы Al3(Mg,Ag,Cu,Zn)2 (рисунки 4.11, 4.13, 4.14; таблица 4.3). 
Формирование из расплава фазы Al3(Mg,Ag,Cu,Zn)2 привело к повышению 
температуры солидуса сплава А5  до ~ 490 °С (рисунок 4.10, в). Аналогичное 
влияние Cu, Zn и Ag в системе сплавов Al-Mg на температуру плавления 
легкоплавких эвтектик описано в работе [41, 42, 43-43].  
Рентгеновским фазовым анализом (рисунок 4.12) в сплаве А6 




растворения фазы Al3Mg2 в результаты отжига при 360 °С не произошло. 
Последнее также согласуется с результатами термического анализа (рисунок 4.10, 
г).  
В структуре сплава А6, который легирован 0,9 мас. % Ni, а также имеет 
повышенное содержание Fe и пониженное Mn, обнаружена фаза игольчатой 
морфологии (рисунок 4.11, 4.13, 4.17; таблица 4.5), которая по данным [12] 
снижает технологическую пластичность алюминиевых сплавов.   
Соотношения элементов (таблица 4.5), позволили идентифицировать данное 
соединение как Al3(Fe,Mn,Ni,Cr). Это согласуется с [7], в которой сообщается, что 
в алюминиевом углу системы Al-Fe-Mn при низком содержании Mn, из расплава 
преимущественно выделяется фаза Al3Fe, способная растворять в себе до 
нескольких процентов Mn и некоторых других переходных металлов. На 
основании полученных МРСА данных о химическом составе структурных 
составляющих сплава А6 (таблица 4.5), сделано предположение, о наличии на 
границах зерен соединения Al3Ni в составе эвтектики α(Al)+Al3Ni (рисунки 4.11, 
4.13, 4.17). Эвтектическое превращения L → α(Al)+Al3Ni в системе Al-Ni в 
области богатой алюминием описано в [13]. 
Анализ дифрактограмм термообработанных при 360 °С сплавов А6 и А7 
показал, что в структуре сплава А7 фаза Al3Mg2 отсутствует (рисунок 4.12), что 
согласуется с результатами термического анализа (рисунок 4.10, а, г). Таким 
образом установлено полное растворение эвтектики α(Al)+Al3Mg2 в сплаве А7 во 
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Рисунок 4.13 – Микроструктура и карты распределения элементов сплавов А4 (а), 
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Рисунок 4.13 – Микроструктура и карты распределения элементов сплавов А6 (а), 




















Рисунок 4.14 – Микроструктура сплава А4, отожженного при 360 °С, с указанием 
микрообластей проведения МРСА 
 
  
Таблица 4.2 Результаты спектрального химического анализа в микрообластях 
сплава А4, указанных на рисунке 4.14 


























































































































































(13.1) Zn эвтектика 






























Рисунок 4.15 – Микроструктура сплава А5, отожженного при 360 °С, с указанием 
микрообластей проведения МРСА 
 
Таблица 4.3 Результаты спектрального химического анализа в микрообластях 
сплава А5 


















































































































Рисунок 4.16 – Микроструктура сплава А6, отожженного при 360 °С, с указанием 
микрообластей проведения МРСА 
Таблица 4.4 Результаты спектрального химического анализа в микрообластях 
сплава А6 
Концентрация элементов в ат.% (мас.%). МРСА Предполагаемая фаза 
Микро 
область 





































































































































































































































































Рисунок 4.17 – Микроструктура сплава А7, отожженного при 360 °С, с указанием 
микрообластей проведения МРСА 
 










область Al Мn Cr Mg Fe Ti Sc Zr Si  
1 
80.1 

















































































Рисунок 4.18 – Относительное удлинение отожженных при 360 °С сплавов 
  – А4,  – А5,  – А6, в температурном интервале испытаний 340…450 °С  
 
Проведенные испытания механических свойств при повышенных 
температурах позволили установить зависимость относительного удлинение при 
растяжении от температуры (рисунок 4.18). Показано, что пластические свойства 
сплавов А5 и А6 с увеличением температуры испытаний закономерно растут. 
Следует отметить, что на диаграмме пластичности сплава А4 по достижении 
температуры 430 °С наблюдается максимальное относительное удлинение, 
дальнейшее повышением температуры испытания сопровождается аномальным 
снижением пластичности сплава. Температура испытания 450 °С близка к 
температуре неравновесного солидуса сплава, отожженного по серийному 
режиму, которая составляет ~ 465 °С. Предположительно, снижение пластичности 
сплава при температуре испытаний 450 °С связано с микронестабильностью 
структуры сплава при этой температуре, вследствие локального расплавления фаз, 
входящих в состав неравновесных эвтектических структуры кристаллизационного 
происхождения.  
При температурах 340…350 °С пластичность сплава А6 приблизительно в 
двое ниже данной характеристики у сплавов А4 и А5. Это, по-видимому, 















жаропрочность алюминиевых сплавов [7].  Однако, в температурном интервале 
испытаний 430…450 °С сплав А6 характеризуется максимальными, среди 
исследуемой группы сплавов, значениями относительного удлинения, что по-
видимому, связано с изменениями размеров и формы упрочняющих выделений.  
В заключении отметим, что интервал температур наилучшей 
технологичности при проведении горячей деформации сплавов А4, А5, А6, 
отожженных по серийному режиму, существенно зависит от состава сплава. 
Превышение температуры 430 °С при деформации сплава А4, с учетом 
аномального снижения пластических свойств, может привести к разрушению 
материала. Для сплавов А5 и А6 оптимальным для проведения деформации 
следует считать температурный интервал 400…450 °С, в котором пластические 
свойства монотонно возрастают. 
 
4.3 Влияние гомогенизирующего отжига на структуру и свойства сплава А8  
Al-Cu-Mg-Si 
 
На структуру и свойства деформированных полуфабрикатов сплавов 
системы Al-Сu-Mg-Si значительное влияние оказывает строение и свойства 
слитков, полученных методом полунепрерывного литья и подвергнутых 
последующей гомогенизации [27, 66, 87, 175, 176]. Полуфабрикаты из сплавов 
указанной системы поставляют в термически упрочненном состоянии. Операция 
закалки, предшествующая старению - окончательной термической обработки на 
максимальную прочность, проводится при температурах близких к солидусу, 
который в том числе определяется структурой, сформировавшейся после 
гомогенизации сплава. В условиях производства при термообработке слитков и 
полуфабрикатов достаточно часто наблюдается оплавление и последующая 
кристаллизация легкоплавкой эвтектики [163], что охрупчивает материал.  
Дальнейшее совершенствование технологии производства полуфабрикатов, 
требования к которым по механическим, коррозионным и конструкционным 
свойствам неуклонно возрастают, невозможно без исследования особенностей 
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структуры слитков сплавов системы Al-Сu-Mg-Si в литом и термообработанном 
состояниях. 
В данном разделе главы 4 представлены и обсуждаются результаты 
исследования особенностей структуры и механических свойств слитков сплава А8 
в литом и термообработанных состояниях. 
 
4.3.1 Изменение структуры сплава А8 в процессе отжига 
 
Для исследования влияния гомогенизирующего отжига на фазовый состав и 
микроструктуру, с учетом зональной ликвации Cu по сечению слитка в 
поперечном направлении, были отобраны образцы из центральной (ц) и 
полурадиусной (1/2р) зон промышленных цилиндрических слитков Ø 377 мм в 
литом и гомогенизированном по серийному режиму (~ 490 °С) состояниях. 
Различия в химическом составе образцов (ц) и (1/2р) заключались в повышенном 
содержании в последней Fe на 0,1 мас. % (до 0,2 мас. %) и пониженном Cu на 0,2 
мас. % (до 2,1 мас. %). 
Результаты термического анализа образцов (ц) и (1/2р) литого сплава в 
режиме нагрева (рисунок 4.19, таблица 4.11) показали, что несмотря на сходный 
характер термограмм образцов, температуры неравновесного солидуса и 
температурные интервалы фазовых превращений в них несколько отличаются. 
Температуры ликвидуса образов близки и по данным термического анализа 
составляют для (ц) и (1/2р) приблизительно 648 и 651 °С соответственно. Это 
хорошо согласуется с данными о температуре ликвидуса сплава А8, полученными 
расчётным путем в программе ThermoCalc, которая составила 647 °С (рисунок 
3.16). Обращает на себя внимание, что температура неравновесного солидуса, 
которая и определяет температуру гомогенизации, образца из центра слитка на ~ 
10 °С ниже, чем из его полурадиусной зоны. Такое различие существенно больше 
погрешности метода, которая не превышает 3°. При этом плавление 
неравновесной эвтектики в обоих образцах осуществляется в температурном 
интервале Δt ~ 7 °С. По-видимому, такое существенное различие в температурах 
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неравновесного солидуса может быть обусловлено различием в составах 
эвтектики. 
 
   
а      б 
Рисунок 4.19 – Термограммы нагрева образцов из центра (а) и полурадиусной 
зоны (б) сплава А8 в литом состоянии 
 
Проведенное термическим анализом исследование влияния отжига слитков 
сплава А8 при ~ 490 °С на температуру солидуса, а также интервалы фазовых 
превращений с учетом места отбора образца (рисунок 4.20, таблица 4.11) показал, 
что гомогенизация вызывает полное растворение неравновесной эвтектики. При 
этом температура солидуса сплава, которая определяет температуру нагрева под 
закалку, повышается примерно на 30…40 °С и составляет ~ 529 °С для образца из 
центра и ~ 527 °C для образца из полурадиусной зоны слитка. Такое различие не 
превышает погрешности метода исследования. 
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а       б 
Рисунок 4.20 – Термограммы нагрева образцов из центра (а) и полурадиусной 
зоны (б) гомогенизированного при ~ 490 °С сплава А8 
 
Таблица 4.11 Температурные интервалы фазовых превращений в 
гомогенизированном при ~ 490 °С сплаве А8 по данным термического анализа в 
режиме нагрева. 
Зона отбора образца 
(состояние слитка) 
Интервалы температур, °С 
ts Δt1 Δt2 tL 
Центр (литое) 488 488…495 512…525 648 
1/2р (литое) 497 497…504 510…533 649 
Центр 
(гомогенизированное) 
530 530…544 550…557 647 
1/2р 
(гомогенизированное) 
528 528…542 548…556 646 
примечание: р – радиус слитка 
 
Анализ результатов микрорентгеноспектрального анализа центральной зоны 
гомогенизированного слитка сплава А8 (рисунки 4.21 и 4.22, таблица 4.12), 
показал, что фаза Al2Cu и неравновесная эвтектика состава α(Al)+Al2Cu+Si, 




Рисунок 4.21 – Карты распределения основных элементов центральной области 












Рисунок 4.22 – Микроструктура гомогенизированного сплава А8. Цифрами 
обозначены микрообласти проведения МРСА 
 
Таблица 4.12 Локальный химический состав (в мас. %)  центральной части  
гомогенизированного сплава А8 








































































































































































































Таким образом, структура сплава представляет собой α(Al) с фазами 
кристаллизационного происхождения, расположенными по границам зерен: 
Al15(Fe,Mn)3Si2 и Al5Cu2Mg8Si6. Следует отметить, что фаза Al15(Fe,Mn)3Si2 не 
растворима при последующем нагреве под закалку до температур близких к 
солидусу и, соответственно, ее компоненты не оказывают влияние на упрочнение 
сплава при его старении [12]. Фаза Al5Cu2Mg8Si6 способна растворяться при 
термообработке под закалку и выделяться в результате старения вторично при 
распаде пересыщенного твердого раствора на основе алюминия, упрочняя сплав 
[12]. Проведённый микрорентгеноспектральный анализ центральных областей 
зерен α(Al) показал, что при температуре гомогенизации ~ 490 °С устраняется 
химическая неоднородность по сечению зерен. Так содержание кремния и меди 
во внутренних областях возросло с 0,3 мас. % до 0,9 мас. % и с 0,6 мас. % до 2,2 
мас. % соответственно. Устранение ликвации легирующих элементов произошло, 
в том числе, за счёт растворения неравновесных фазовых составляющих.  
Исследование влияния термообработки сплава А8 при температурах выше 
солидуса 530 °С (по данным термического анализа, рисунок 4.20) на структуру 
металла показали, что увеличение температуры отжига с 510 до 540 °С приводит к 
уменьшению объемной доли фазы Al5Cu2Mg8Si6 приблизительно в 5 раз (рисунок 
4.23). Однако полного ее растворения не происходит.  
Последнее коррелирует с данными о температурных интервалах плавления 
фазовых составляющих в гомогенизированном сплаве А8, полученных 
термическом анализов, по результатам которых температура полного растворения 
фазы Al5Cu2Mg8Si6 выше 540 °С (рисунок 4.20).  
Отметим, что превышение температуры солидуса при термообработке 
слитков сопровождается существенным увеличением в сплаве А8 таких дефектов 
структуры как несплошности и оплавления по границам зерен. Также 
наблюдается повышение окисления межзеренных границ (рисунок 4.24). Явление 
частичного оплавления границ зерен в результате гомогенизации, очевидно, 
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Рисунок 4.23 – Микроструктура и химический спектральный анализ сплава А8 
после отжига при 510 °С (а; в) и 540 °С (б, г) с охлаждением в воду (а, б) или на 
воздухе (в, г). РЭМ изображение в характеристическом рентгеновском излучении 
элементов:  
 – Al;  – Mg;  – Mn;    – Fe;  – O 
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Рисунок 4.24 – Структура сплава А8 после отжига при 510 °С (а) и 540 °С (б) с 
охлаждением в воду (РЭМ, изображение в отраженных электронах) 
100 мкм 100 мкм 
100 мкм 100 мкм 




Важно отметить, что в производственной практике серийные температуры 
гомогенизации, не учитывающие существенное различие в температурах 
неравновесного солидуса за счет ликвации основных легирующих элементов по 
сечению слитка, могут приводить к явлению слиточного «пережога», 
характеризующегося частичным оплавлением структурных составляющих [100]. 
Последнее сопровождается резким ухудшением механических свойств слитков и 
снижением их способности деформироваться без разрушения [101, 102].  
 
4.3.2 Структура и механические свойства сплава А8 с признаками пережога 
 
В качестве материала исследования использовались образцы, отобранные из 
центральной зоны термообработанного слитка Ø377 мм сплава А8 охлажденного 
на воздухе с признаками оплавления границ зерен. В микроструктуре сплава 
(рисунок 4.25) по границам зерен α(Al) наблюдались не только включения 
Al15(Fe,Mn)3Si2 характерной «скелетообразной» морфологии, но и выделения 
фазы полиэдрической формы Al5Cu2Mg8Si6 (рисунок 4.25). Объемная доля фазы 
Al15(Fe,Mn)3Si2 в 5-7 раз больше, чем Al5Cu2Mg8Si6. Необходимо также обратить 
внимание на тот факт, что металл после термической обработки имеет 
несплошности, поверхность которых обогащена кислородом, предположительно в 
виде оксида алюминия Al2O3 (рисунок 4.25). Структура сплава с признаками 
«пережога» обладает пониженными значениями прочности и может приводить к 
преждевременным разрушениям при механическом нагружении детали [100]. 
Для оценки влияния термической обработки, приводящей к оплавлению 
границ зерен, на механические характеристики сплава А8 с признаками пережога 
проведены измерения твердости по Мейеру (HM) и модуля Юнга (E) в 
субмикрообъемах сплава. Измерения HM и E выполнены вдоль линии 
индентирования длиной 90 мкм с шагом 2 мкм, проведенной через α(A1) и 




Рисунок 4.25 – Микроструктура образца термообработанного сплава А8 (SEM - 
изображение) и карты распределения химических элементов (МРСА) 
Помимо выше обозначенных характеристик методом наноиндентирования 
также определялись: доля упругой и пластической деформации в общей 
деформации под индентором, которая характеризует упругое восстановление   
                , где hmax – максимальная глубина погружения индентора, hост – 
Al15(Fe,Mn)3Si2 









глубина после снятия нагрузки; отношения      и        , характеризующие 
удельную контактную твердость и сопротивление материала пластической 
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Рисунок 4.26 – Механические свойства сплава А8, определенные методом 
наноиндентирования: а – линия индентирования; б – твердость HM; в – модуль 
Юнга E  
Таблица 4.13 Результаты измерения механических свойств структурных 


















α(Al) 2 70 0,16 218 184 0,0248 0,0012 80 
Al15(Fe,Mn)3Si2 10 150 0,36 118 76 0,0575 0,0327 172 
 
Полученные результаты согласуются с данными авторов [178] для Al (99,5 
%): E = 70 ± 3 ГПа и HM = 0,6 ± 0,1 ГПа. Завышенное по сравнению с данными 
для Al (99,5 %) [178] значение твердости по Мейеру HM = 2 ГПа для α(A1) в 
данном случае может быть объяснено его твердорастворным упрочнением [179, 
180]. Максимальное значение модуля Юнга E ~ 150 ГПа и твердости по Мейеру 
HM ~ 10 ГПа для включения Al15(Fe,Mn)3Si2 близки к данным авторов [181] для 
Si: E = 150 ГПа и HM = 11,85 ГПа и для соединения A13Fe: E = 110 ГПа и HM = 




Значительные изменения внутри фазы Al15(Fe,Mn)3Si2 (значения НМ варьируются 
от 10 до 2) могут быть связаны с наличием внутри этого «скелетообразного» 
интерметаллида сложной формы микрообластей α(A1).  
Проведенная оценка долей упругой и пластической деформации в общей 
деформации под индентором показала, что упругое восстановление R 
исследуемой структуры при переходе вдоль линии индентирования от включения 
Al15(Fe,Mn)3Si2 к матрице из α(A1) уменьшается более чем в 2 раза (таблица 4.13) 
Для оценки способности материала выдерживать механические нагрузки без 
остаточного формоизменения, на основе данных индентирования в 
субмикрообъемах, рассчитаны параметры      и        . Показано (таблица 
4.13), что значения отношения        также значительно уменьшаются при 
переходе вдоль линии индентирования от включения Al15(Fe,Mn)3Si2 к матрице 
α(A1). 
На основании данных индентирования микрообъемов сплава А8 (рисунок 
4.26, таблица 4.13) проведены расчеты напряжения Pr, возникающего при 
механическом воздействии на металл, который содержит включения с отличным 
от матрицы значением модуля Юнга [182, 183]. Расчеты проведены с 
допущением, что образец представляет собой матрицу из α(Al) с включением 
фазы Al15(Fe,Mn)3Si2. Значение модуля Юнга для матрицы и включения 
определили, как средние значения по результатам индентирования EAl = 70 ГПа и 
Eвкл= 150 ГПа, соответственно (таблица 4.13). Напряжение Pr, обусловленное 
различием модулей упругости матрицы и включения, возникающее при 
механическом воздействии F, рассчитали по формуле [184]: 
 










,                (4.1) 
где 























,       (4.3) 
где λ и μ – постоянные Ляме; R – радиус включения; F –  внешнее усилие. Индекс 
«0» относится к характеристикам включения. По данным приведенным в [179, 
185, 186] λ0 = 45,45 ГПа; λ = 60,80 ГПа; μ0 = 24,7 ГПа; μ = 28,3 ГПа.  
Расчет показал, что напряжение Pr, обусловленное различием модулей Юнга 
матрицы и включения, превышает внешнее усилие F более чем в 150 раз.  
Последнее может служить причиной разрушения металла при деформации 
материала. 
При воздействии на образец, содержащий включение, растягивающих 
напряжений F вдоль оси (ОХ), в нем возникает напряженное состояние [183]: 
2
000   FX x
;     (4.4) 
2
000   FYY
;     (4.5) 
























.     (4.8) 
Расчет показал, что растягивающие напряжения F, возникающие во 
включении, не превышают 0,45F матрицы. Это свидетельствует в пользу того, что 
различие модулей Юнга матрицы из α(A1) и включения состава Al15(Fe,Mn)3Si2 





4.4 Заключение и выводы к главе 
 
По результатам исследований, описанных в главе, установлено, что 
легирование медью, цинком и серебром сплавов систем Al-Mg-Mn-Sc-Zr в 
количествах, не превышающих 1 мас. % приводит к увеличению доли 
неравновесных фазовых составляющих. При этом установлено, что серийный 
режим отжига слитка не обеспечивает как устранения ликвации содержания 
основных легирующих элементов, так и растворения избыточных фаз. 
Определено, что применение высокотемпературных режимов гомогенизации 
обеспечивает формирование структуры с повышенными пластическими 
свойствами. Обсуждаются результаты исследования влияния температуры отжига 
на структуру, фазовый состав и механические свойства слитков алюминиевых 




1. Установлено, что гомогенизирующий отжиг сплавов систем Al-Mg-
Mn-Sc-Zr-Zn-Cu, Al-Mg-Mn-Sc-Zr-Zn-Cu-Ag, Al-Mg-Mn-Sc-Zr-Zn-Cu-Ni при 
температуре 360 °C не приводит к растворению фаз в неравновесных эвтектиках 
α(Al)-Al3(MgZnCu)2, и α(Al)-Al3(AgMgZnCu)2, однако, способствует 
выравниванию распределения магния по зернам твердого раствора, уменьшая, его 
относительную дендритную ликвацию в несколько раз.   
2. Определено влияние комплексного легирования сплавов Al-Mg-Mn-
Sc-Zr медью, цинком, железом, никелем и серебром (до 1,8 мас. %)  на 
пластичность слитков после гомогенизирующего отжига при 360 °C. 
Установлено, что максимальным уровнем пластических свойств  ~ 35 % 
обладают сплавы  Al-Mg-Mn-Sc-Zr-Ag-Zn-Cu и Al-Mg-Sc-Zr-Fe-Ni. 
3. Установлено, что повышение температуры отжита слитка сплава Al-
6%Mg-0.5%Mn-0.22%Sc-0.1%Zr с 360 до 530 °С приводит к устранению 
внутризеренной ликвации по основным легирующим элементам, растворению 
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интерметаллидной фазы β-(Al3Mg2), кристаллизационного происхождения, 
расположенной по границам зерен твердого раствора. Фазы Al6(Fe,Mn) и 
Al3(Sc,Zr) не растворяются при 530°С.   
4. Определено влияние высокотемпературной гомогенизации сплава Al-
6%Mg-0.5%Mn-0.22%Sc-0.1%Zr при 530°С на механические свойства материала 
слитков в интервале температур горячего прессования 350-470 °С. Показано, что 
повышение температуры с 360 до 530 °С приводит к увеличению пластических 




ГЛАВА 5 ГОРЯЧАЯ ДЕФОРМАЦИЯ СПЛАВОВ СИСТЕМЫ Al-Mg C 
ДОБАВКАМИ ПЕРЕХОДНЫХ МЕТАЛЛОВ И СИСТЕМЫ Al-Cu-Mg-Si 
 
5.1 Структура и механические свойства экструдированных профилей сплава 
А2 
 
Горячедеформированные полуфабрикаты сплава А2 в виде полых профилей 
прямоугольного сечения (рисунок 2.2, б) были получены путем экструзии 
слитков, которые были предварительно термически обработаны либо при 360 °С, 
либо при 530 °С. 
Проведен сравнительный анализ микроструктуры, фазового состава, 
механических характеристик в субмикрообъемах (твердость и модуль Юнга), а 
также механических свойств горячепрессованных профилей алюминиевого 
сплава А2. 
Структура горячедеформированных профилей сплава А2 при небольших 
оптических увеличениях представлялась волокнами (рисунок 5.1), вытянутыми в 
направлении деформации (НД).  
   
Рисунок 5.1 – Микроструктура профилей сплава А2 при различных увеличениях; 
оптическая микроскопия 
 
Исследования, проведенные методом ориентационной микроскопии (EBSD), 
показали, что волокна представляют собой раскатанные полосы, 
соответствующие исходным зернам кристаллизационного происхождения, 
характеризующиеся наличием сложной внутренней структуры (рисунок 5.2). 







создания локального рельефа при подготовке образца, что связано со сложностью 
подготовки поверхности алюминиевых сплавов для проведения исследований 
ориентационной микроскопией (EBSD). 
На границах «волокон» независимо от температуры предварительной 
обработки исходных слитков наблюдались расположенные вдоль направления 
экструдирования дисперсные частицы, а также крупные фрагментированные 
включения интерметаллидных соединений унаследованные от структуры слитка 
(рисунки 5.3, 5.4). 
Фазовый состав включений определялся по данным 
микрорентгеноспектрального анализа по соотношению атомных концентраций 
элементов в локальных областях (рисунки 5.3, 5.4; таблицы 5.1, 5.2). Также 
учитывались полученные ранее результаты идентификации фаз по картинам 
Кикучи (EBSD) и рентгеновского фазового анализа для слитков после различной 
термической обработки. Дополнительное подтверждение наличия конкретной 
фазы производилось на основе анализа литературных данных. 
В структуре экструдированных профилей независимо от термообработки 
слитков фаза Al3Mg2 отсутствует. Следует отметить, что данная фаза была ранее 
идентифицирована в сплаве А2 после отжига при 360 °С (рисунок 4.3). 
Растворение данной фазы во время экструзии обусловлено, в том числе, 
температурным интервалом горячей деформации, который составлял 400…450 
°С.  В микроструктуре обнаружены фазы Al6(Fe,Mn), Al3(Sc,Zr), 
кристаллизационного происхождения (рисунок 5.3, 5.4; таблица 5.1, 5.2). Если 
деформация не приводила к изменению морфологии данных интерметаллидов, то 
наблюдалось их частичное разрушение (рисунок 5.4). Следует отметить, что 
образование совместного алюминида Sc и Zr - Al3(Sc,Zr) [186, 187], имеющего 
когерентную с решеткой α(Al) гранецентрированную кубическую решетку типа 
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Рисунок 5.2 – Микроструктуры образцов экструдированных профилей сплава А2 
из термически обработанных слитков (ориентационная микроскопия –  EBSD);  
а – 360 °С; б – 530 °С; а, б – BC-контраст, с выделением высокоугловых границ 
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Рисунок 5.3 – Микроструктура образцов экструдированных профилей, 
изготовленных из слитков после различной термической обработки: а – из слитка 
термообработанного при 360 °С, б – при 530 °С; изображение в 
характеристическом рентгеновском излучении путем наложения карт 
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Рисунок 5.4 – Структурные составляющие горячедеформированного сплава А2, с 
указанием микрообластей проведения микрорентгеноспектрального анализа  
 
Таблица 5.1 Результаты спектрального химического анализа в микрообластях 
сплава А2, указанных на рисунке 5.4, а 
Микро 
область 
Концентрация элементов в ат. % (мас. %). МРСА Предполагаемая 

















Таблица 5.2 Результаты спектрального химического анализа в микрообластях 
сплава А2, указанных на рисунке 5.4, б 
Микро 
область 
Концентрация элементов в ат. % (мас. %). МРСА Предполагаемая 

























В результате горячей деформации слитка подвергнутому предварительному 
отжигу при 360 °С в микроструктуре экструдированных профилей была 
2 мкм 2 мкм 




зафиксирована существенная разнозернистость как по форме, так и по размерам 
зёрен (рисунки 5.2, а). Установлено также, что применение обработки слитка при 
температуре 530 °С после горячей деформации привело к увеличению доли 
деформированного зерна (рисунок 5.2, б). 
В структуре обоих деформированных образцов наблюдались вытянутые 
зерна продольный размер зерен многократно превышает видимое на микроскопе 
поле (рисунки 5.2). Это позволяет предположить, что часть зерен прошли 
деформацию без рекристаллизации. Наряду с ними, особенно в образце, 
находившемся ближе к радиусу загиба профиля, после экструзии присутствуют 
мелкие зерна равноосной формы, отделённые от ближайших соседей высоко 
угловыми границами. Последнее позволяет их считать вновь выросшими 
(рекристаллизованными) зернами (рисунок 5.2, а). По-видимому, 
рекристаллизация реализовывалась на выходе из очага деформации. 
Вытянутые деформированные зерна достаточно сильно фрагментированы 
областями, отделенными малоугловыми границами, свободными от избыточной 
плотности дислокации. Это позволяет утверждать, что в процессе экструзии 
интенсивно реализовывался процесс полигонизации. При этом часть 
фрагментированных областей оказывалась вытянутыми вдоль направления 
деформации. Различный характер мезоструктуры в деформированных зернах, 
может объясняться различными путями деформации, различным числом систем 
скольжения, участвующих в деформации, а также индивидуальной ориентировкой 
зерен перед экструзией.  
Наряду с вытянутыми деформированными (полигонизованными) зернами 
наблюдались сравнительно небольшие кристаллиты, характеризующиеся 
некоторой вытянутостью (1:2…1:3) и наличием в них достаточно развитой 
мезоструктуры (рисунок 5.2, б).  Последнее позволяет утверждать, что процесс 
рекристаллизации происходил уже в процессе экструзии, по крайней мере на 
последней ее стадии. 
Важно подчеркнуть, что рекристаллизация реализовывалась в сплаве А2 в 
процессе экструзии при температурах ниже порога, обычно указываемого для 
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данного типа сплава [21]. По-видимому, это связано с большой степенью 
неоднородной деформации при экструзии подобных профилей из алюминиевых 
сплавов.  
Ориентационный анализ (EBSD) выполнялся на образцах, отобранных в 
разных местах по толщине изделия. При этом структуры и текстуры имели 
практически одинаковый характер (рисунки 5.5, 5.6).   
   
а       б 
      
в       г 
Рисунок 5.5 – Микроструктура и текстура экструдированных профилей, 
изготовленных из слитков после термической обработки при 360 °С; а – 
ориентационная карта с НН; б – ориентационная карта с НП; в – ППФ {100}, 
{110}, {111} в виде выходов полюсов с области; г - ППФ {100}, {110}, {111} в 
виде полюсной плотности прямых полюсных фигур {110}  
 
Проведенный анализ показал, что все деформированные зерна 






































































































параллельными направлению деформации (рисунки 5.5, в, г; 5.6, в, г), что 
является характерной особенностью материалов с ГЦК решеткой [124]. 
Отметим, что конкретно для этих сплавов и для этих режимов деформации 
количество деформированных зерен с осью <100> и <111> приблизительно 
равное. В целом интегральную текстуру изделия можно рассматривать как 
сложную аксиальную с двумя равноправными осями <100> и <111>. 
Отметим также, что подобную текстуру можно рассматривать как сложную 
ограниченную, состоящую из стабильных ориентировок, формирующихся при 
прокатке материалов с ГЦК-решеткой: {110}<001> (ребровая ориентировка), 
{100}<001> (кубическая ориентировка), а также по две ориентировки из семейств 
{110}<112>, {112}<111> и {110}<111>. 
     
 
а       б 
           
в       г 
Рисунок 5.6 – Микроструктура и текстура экструдированных профилей, 
изготовленных из слитков после ТО при 530 °С; а – ориентационная карта с НН; б 
– ориентационная карта с НД; в – ППФ {100}, {110}, {111} в виде выходов 




















































































































































































Исследование механических свойств профилей сплава А2 проводилось на 
образцах, отобранных в долевом направлении со стороны выходного (первого по 
ходу истечения профиля из матрицы) и утяжинного (последнего участка по ходу 
истечения профиля) концов профиля. Результаты механических испытаний 
образцов отобранных от профилей приведены в таблице 5.3. Анализ показывает, 
что уровень механических свойств профилей из сплава А2 зависит главным 
образом от режимов отжига исходных слитков, а не от температуры их 
прессования при прочих равных условиях. 
 
Таблица 5.3 Механические свойства профилей сплава А2 при комнатной 







(В – выходной 
конец;  
У – утяжинный) 
Режим отжига слитка / Механические свойства 
360 














В 404 427 280 322 17 18 
У 397 427 278 305 18 20 
410 
В 401 430 285 334 17 18 
У 399 429 278 314 18 18 
430 
В 405 425 280 324 17 18 
У 411 426 286 304 17 17 
450 
В 379 430 265 341 17 17 
У 398 422 256 306 16 18 
 
 
Механические испытания образцов горячедеформированного сплава А2 в 
субмикрообъемах свидетельствует о том, что повышение температуры отжига 
исходного слитка до 530 °С слитка приводит к значительному увеличению 
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значений Е (на 60%) (таблица 5.4). Значения модуля Юнга для 
поликристаллических образцов большинства алюминиевых сплавов находится в 
пределах 65,5 – 72,4 ГПа [184], что согласуется с полученными данными. 
Известно, переход от монокристаллического образца к поликристаллическому, 
практически не меняет значения модуля Юнга для алюминия, что можно отнести 
и к твердому раствору на основе этого металла [185]. Повышение среднего 
значения модуля Юнга Е α(Al), по-видимому связано с твердорастворным 
упрочнением матрицы, которое возникает вследствие растворения алюминидов 
магния, инициируемого повышением температуры ТО слитка.  
Согласно [184, 189] изменение модуля упругости Е α–раствора при 
легировании является результатом воздействия электронного и размерного 
фактора. Например, примесь магния уменьшает концентрацию электронов в 
решетке основного металла – алюминия [7], а, значит и уменьшает долю 
кинетической энергии коллективизированных электронов. Уменьшению доли 
кинетической энергии в балансе обшей энергии кристалла сопутствует усиление 
межатомной связи – наблюдается повышение химической прочности. Замещение 
в α-растворе атомов алюминия атомами магния приводит к увеличению модуля 
Юнга монокристалла α-алюминия [185]. 
Твердость в использованном методе Оливера и Фарра является твердостью 
по Мейеру НМ, которая является средним контактным давлением на контактной 
поверхности «индентор – образец» [190]. Результаты измерения твердости 
исследованных образцов представлены в таблице 5.4 и свидетельствует о том, что 
повышение температуры ТО слитка приводит к увеличению значений НМ (на 
20%). Повышение среднего значения НМ также связано с твердорастворным 
упрочнением матрицы, которое возникает вследствие растворения алюминидов 




Таблица 5.4 Результаты механических испытаний в субмикрообъемах 
профилей сплава А2: Е – модуль Юнга; НM – твердость по Мейеру; R – доля 
упругой деформации (%) 











532 9,9 68,5 1,56 13 
538 9,9 65,1 1,53 13 
529 9,9 68,2 1,57 13 
537 9,9 65,1 1,55 13 
525 10,0 68,0 1,60 13,5 
544 10,0 66,6 1,50 12,5 
538 10,0 67,6 1,54 13 
551 10,0 64,5 1,49 12 
540 10,0 67,0 1,54 13 
581 10,0 65,8 1,36 11 
Среднее значение: 542 10,0 67,0 1,5 13 
Режим ТО слитка 
530°С 
 
425 9,5 110,7 2,09 11 
463 9,7 104,0 1,84 9 
451 9,7 105,3 1,94 10 
439 9,8 111,5 2,03 11 
513 9,8 91,4 1,55 9 
467 9,8 106,6 1,83 9 
520 9,8 118,9 1,52 9 
473 9,8 107,9 1,79 9 
479 9,9 109,0 1,78 12 
513 10,6 108,5 1,69 10 
Среднее значение: 474 9,8 107,0 1,8 10 
 
Важнейшим моментом при обсуждении результатов измерения модуля Юнга 
и твердости методом Оливера и Фара является корреляция значений данных 
величин. Следуя анализу [191], будем опираться на предложенную авторами [192] 
зависимость между показателями диаграммы индентирования и механическими 






.      (5.1)  
Таким образом, чем больше упругое восстановление R, тем меньше 
твердость и коррелируют между собой и поддаются оценке одно значение из 
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другого НМ и R. Действительно, при увеличении температуры отжига слитка до 
530 °С твердость по Мейеру НМ возросла от 1,5 до 1,8 ГПа, а доля упругой 
деформации снизилась от ~ 13 до 9 % (таблица 5.4). 
 
5.2 Структура и механические свойства сплава А2 после осадки 
 
Горячедеформированные полуфабрикаты сплава А2 были получены путем 
осаживания исходных цилиндрических слитков на вертикальном гидравлическом 
прессе. Деформации были подвергнуты слитки с различной исходной 
термической обработкой: либо при 360 °С, либо при 530 °С. Термическая 
обработка слитков перед деформированием проводилась с целью повышения их 
пластичности, а также с целью исследования влияния термообработки на уровень 
механических свойств деформированных полуфабрикатов. Схема деформации, 
формоизменение слитка в процессе деформации, место отбора образца и 
плоскость проведения металлографических исследований приведена на рисунке 
2.3. Исходная высота слитка ~ 1600 мм, конечная - ~ 500 мм. Соответственно 
степень деформации в направлении параллельном оси слитка составила ~ 69 %. 
Металлографическими исследованиями с помощью оптической микроскопии 
(рисунок 5.7, а, б) и ориентационной микроскопии (EBSD) (рисунок 5.7, в, г) 
установлено, что независимо от температуры отжига слитков после деформации 
осадкой исходные зерна приобрели вытянутую форму поперек направления 
деформации. Средний размер зерна в продольном направлении составлял 
приблизительно ~ 100 мкм, а в поперечном ~ 40 мкм (рисунок 5.7). Последнее 
свидетельствует о том, что деформация исходных зерен происходила в течение 
всего процесса обработки материала давлением.  
В процессе осадки в исходных крупных зернах сплава развивалась 
выраженная мезоструктура и формировались отельные кристаллиты, окруженные 
границами с малыми углами разориентировок (рисунок 5.7, в, г).  
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Кроме того, вдоль границ крупных деформированных зерен образовались 
вытянутые области мелкозернистой (~ 5 мкм) структуры равноосных 
кристаллитов, окруженных высокоугловыми границами (рисунок 5.7, в, г). 
    
а     б 
   
в     г 
Рисунок 5.7 – Микроструктуры образцов после деформации осадкой термически 
обработанных слитков сплава А2; а, в – 360 °С; б, г – 530 °С;  
а, б – световая оптическая микроскопия; в, г – BC-контраст (EBSD); 
ориентационная микроскопия с выделением высокоугловых границ;  
 
Независимо от температуры предварительной обработки исходных слитков 
по границам зерен деформированных полуфабрикатов наблюдались частично 



































































разрущившиеся интерметаллидные соединения, расположенные поперек 
направления оси прессования (рисунки 5.8, 5.9).  
   
а      б 
Рисунок 5.8 – Микроструктуры образцов деформированного осадкой сплава 
А2 с различной термической обработкой исходных слитков; карты распределения 
элементов (МРСА); а – отжиг слитка 360 °С; б – отжиг слитка 530 °С 
 
Химические составы включений, определенные по данным 
микрорентгеноспектрального анализа и соотношения атомных концентраций 
элементов в них, а также ранее полученные результаты идентификации фаз с 





















термической обработки, позволили предположить наличие в деформированном 
осадкой сплаве А2 интерметаллидов Al6(Fe,Mn), Al3(Sc,Zr,Ti), Mg2Si,  
унаследованных от структуры слитка. Следует отметить, что фаза Al3Mg2, ранее 
идентифицированная в слитке после термиечской обработки при 360 °С,  
отсутсвует в микроструктуре деформированных осадкой полуфабрикатов, 
независимо от термообработки исходных слитков. Полное растворение данной 
фазы во время горячей деформации обусловлено, в том числе, многократными 
нагревами и изотермиечскими выдержаками при 400…450 °С между каждой 
операцией во время процесса осадки (рисунок 2.3).  
 
  
Рисунок 5.9 – Структурные составляющие сплава А2 деформированного 
осадкой  
Проведенный ориентационный анализ (EBSD) показал, что структуры и 
текстуры деформированного осадкой сплава А2 не зависимо от температуры 
исходного слитка имели практически одинаковый характер. Для примера 
приведены ориентационные карты при различных увеличениях (рисунки 5.10, 
5.11). 
Образцы, отобранные ближе к оси слитка, характеризовались выраженной, 
сильно рассеянной аксиальной текстурой с осью: <111>, отклоненной от 




кристаллографическое направление <111> при одноосной деформации ГЦК 
металлов оказывается параллельным направлению главного нормального 
напряжения σ11. 
Образцы, отобранные на некотором расстоянии от оси слитка, 
характеризовались выраженной, сильно рассеянной сложной аксиальной 
текстурой с двумя осями: <100>, отклоненной от направления деформации 
приблизительно на 20о и осью <110>, отклоненной от направления деформации ~ 
10
о
 (рисунок 5.11).  
Данный тип текстуры для материала с ГЦК решеткой свидетельствует о 
сложнонапряженном состоянии, меняющемся при деформации по радиусу слитка. 
При осадке напряжённое состояние складывалось из напряжений нормальных к 
плоскости образца и радиальных напряжений, которые являются переменными по 
длине радиуса.  
Следует отметить, что зерна разных ориентировок <100> и <110> несколько 
отличаются по мезоструктуре (рисунки 5.11 а, б).  Зерна близкие к <100> 
характеризуются сравнительно малой плотностью распределения малоугловых 
границ по площади зерна. Зерна с ориентировкой – <110> выглядят, как 
проходившие полигонизацию. Подобное перераспределение дислокационной 
плотности свидетельствует о разных путях прохождения деформации в 
кристаллах разных ориентировках. В зернах, которые приобрели ориентировки 
{100}, одновременно участвовало большее количество различных систем 
скольжения.  
С учетом деформационного состояния, как по высоте, так и по радиусу 
изделия, после деформационной обработки в микрообластях материала может 
формироваться практически бестекстурное состояние, а в микрообластях по 
радиальной составляющей должны в основном выстраиваться оси <100> и <111>. 
Таким образом, по высоте изделия после деформации основное преимущество 







а      б 
         
 в      г 
Рисунок 5.10 – Микроструктура и текстура сплава А2 деформированного осадкой 
слитков, термически обработанных при 360 °С; а – ориентационная карта с НД; б 
– ориентационная карта с НН; в – ППФ {100}, {110}, {111} в виде выходов 
полюсов с области, приведенной на «а»; г - ППФ {100}, {110}, {111} в виде 

















































































а      б 
  
в      г 
Рисунок 5.11 – Микроструктура и текстура сплава А2 деформированного осадкой 
слитков после термической обработки при 530 °С; а – ориентационная карта с НД; 
б – ориентационная карта с НН; в – ППФ {100}, {110}, {111} в виде выходов 
полюсов с области, приведенной на «а»;  
г - ППФ {100}, {110}, {111} в виде распределения полюсной плотности  
 
Механические испытания при комнатной температуре образцов сплава А2 
деформированного осадкой показали, что применение высокотемпературного 
отжига исходного слитка (530 °С) привело к стабильному повышению значений 
прочностных свойств и снижению их анизотропии (рисунок 5.12 а, б). Следует 
отметить, что повышение температуры отжига слитка мало повлияло на 
характеристики пластичности сплава А2, деформированного осадкой. Различия в 
значениях относительного удлинения находятся в пределах погрешности 
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После деформации с целью установления возможности дисперсионного 
упрочнения материала за счет распада пересыщенного (еще при кристаллизации) 
переходными металлами твердого раствора когерентными выделениями фазы 
Al3Sc в температурном интервале 300…350 °С [36] проведен отжиг при 325 °С в 
течение 2, 4 и 8 часов. 
Исследования влияния продолжительности термической обработки 
деформированного осадкой сплава А2 (исходный отжиг слитка 360 °С) на 
механические характеристики показали, что в течение первых двух часов 
значения временного сопротивления разрыву и условного предела текучести для 
образцов, отобранных в радиальном направлении возрастают на ~ 10 и ~ 20 МПа, 
соответственно (рисунок 5.13, а, б). Дальнейшее увеличение продолжительности 
изотермической выдержки сопровождается монотонным снижением 
характеристик прочности (рисунок 5.13, а, б). Следует отметить, что отжиг в 
течение 2…8 часов мало повлиял на прочностные свойства материала в хордовом 
направлении. Восьмичасовая выдержка при 325 °С приводит к снижению 
временного сопротивления разрыву и условного предела текучести в радиальном 
направлении. Таким образом данная термическая обработка сопровождается 
снижением анизотропии прочностных свойств материала (рисунок 5.13, а, б).  
Подобные закономерности не распространялись на пластические 
характеристики деформированного сплава А2. Анизотропия относительного 
удлинения сохранялась независимо от продолжительности отжига (рисунок 5.13, 
в). Однако, если в отожжённом состоянии в радиальном направлении значения 
относительного удлинения стабильно выше аналогичных значений сплава А2 в 
состоянии после деформации, то в хордовом направлении тенденция 
противоположная (рисунок 5.13, в). 
Следует отметить, что проведение отжига при 325 °С после деформации 
осадкой сопровождается существенным снижением пластичности: с ~ 20 в 
горячедеформированном состоянии до ~ 15 % в горячедеформированном и 
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в 
Рисунок 5.12 – Механические характеристики образцов сплава А2 
деформированных осадкой слитков после различного предшествующего отжига:  
 – 360 °С;  – 530 °С; а – временное сопротивление разрыву σв, МПа; б – 
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Рисунок 5.13 – Механические характеристики образцов сплава А2 после 
деформации осадкой и отжига при температуре 325 °С в течение:   








































Направление вырезки образца 
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5.3 Влияние параметров горячей деформации на механические свойства 
сплавов А4, А5, А6 
 
Материалом для исследования влияние температуры экструдирования на 
механические свойства служили образцы от выходных и утяжинных концов 
прутков прямоугольного сечения 50*100 мм сплава А4. 
Технологические параметры изготовления указанных прутков заключались в 
следующем: поверхность термически обработанных при 360…380 °C слитков ø 
270 мм подвергалась механической обточке до ø 260 мм. С учетом полученных 
ранее зависимостей пластических свойств слитков δ(t), ψ(t) в качестве верхнего 
диапазона температур для горячей деформации был выбран интервал 400…450 
°C, в котором пластические свойства материала максимальны. Наряду с 
указанным интервалом, экструзия также проведена при более низких 
температурах (таблица 5.15). 
 
Таблица 5.5 Параметры горячей деформации сплава А4 
Условный номер 
прутка 
Температура деформации, °С 
Скорость экструдирования, 
м/мин 
I (1) 300…350 
0,3…1,5 II (2,3) 350…400 
III (4,5) 400…450 
 
Металлографические исследования показали, что микроструктура прутка в 
горячедеформированном состоянии волокнистая (рисунок 5.14). В 
микроструктуре обнаружены фрагменты разрушившихся в процессе экструзии 
интерметаллидных соединений. Они расположены в виде строчек, 




Исследования структуры экструдированных прутков сплава А4 на 
электронном микроскопе с помощью микрорентгеноспектрального анализа, с 
учётом полученных ранее результатов идентификации фаз, показали, что 
наиболее крупные включения представляют собой интерметаллиды 
Al6(Mn,Cr,Ti,V) и Al6(Fe,Mn,Cr) кристаллизационного происхождения (рисунки 
5.15, 5.16; таблица 5.6). Наряду с этим в микроструктуре образцов наблюдаются 







Рисунок 5.14 – Микроструктура в долевом направлении выходных (а) и 






















































Рисунок 5.16 – Структурные составляющие экструдированного прутка сплава А4; 
сканирующая электронная микроскопия; изображение в отраженных электронах с 
нанесенными микрообластями проведения микрорентгеноспектрального анализа 
 
Таблица 5.6 Результаты микрорентгеоспетрального анализа в микрообластях 
сплава А4, указанных на рисунке 5.16 
Микро 
область 
Концентрация элементов в ат. % (мас. %). МРСА 






























































































































































Результаты испытаний механических свойств профилей при комнатной 
температуре показали, что в температурном диапазоне деформации 300…450 °С 
характеристики прочности экструдированных профилей близки (рисунок 5.17; 
таблица 5.7). Однако наиболее высокий уровень временного сопротивления 
разрыву (σв = 452 МПа), условного предела текучести (σ0,2 = 307 МПа) и 
относительного удлинения (δ = 15 %) наблюдался после экструдирования в 
температурном интервале 350…400 °С (рисунок 5.17; таблица 5.7) 
 
Таблица 5.7 Механические свойства горячедеформированных прутков 


























































Примечание: скорость экструзии 0,4 м/мин; В – выходной конец;  







Рисунок 5.17 – Механические свойства (  – σ
в
;  – σ
0.2
) экструдированных 
прутков сплава А4 в зависимости от температуры деформации; подписи по оси 
абсцисс приведены в таблице 5.7 
 
В качестве материала исследования структуры после деформации, а также 
влияния температуры деформации на механические характеристики 
использованы образцы экструдированных полос 32*140 мм сплава А5.  
Полосы изготовлены экструзией из термически обработанных при 360 °С 
слитков ø 260 мм сплава А5. Параметры горячей деформации приведены в 
таблице 5.8. 
 
Таблица 5.8 Параметры горячей деформации сплава А5 
№ образца Температура деформации, °С Скорость экструзии, м/мин 
1 390 0,5 
2 370 1,0 
 
Анализ микроструктуры, проведенный на оптическом световом микроскопе 
(рисунок 5.18) показал, что в микроструктуре полос наблюдаются 








































направления деформации. Кроме того, в микроструктуре также наблюдались 
более крупные фазы, разрушающиеся в процессе экструзии. 
      
а        б 
       
в        г 
Рисунок 5.18 – Микроструктура горячедеформированных полос сплава А5 
Результаты испытаний механических свойств образцов показали, что 
наилучшими характеристиками прочности обладают полосы, полученные 
деформацией при температуре 390 °С и скорости экструдирования 0,5 м/мин (σв = 
419 МПа; σ0,2 = 274 МПа), а также при температуре 370 °С и скорости 
экструдирования 1 м/мин (σв = 418 МПа; σ0,2 = 275 МПа). Следует отметить, что 
характеристики пластичности для указанных режимов существенно отличаются 
(рисунок 5.19; таблица 5.9). Относительное удлинение при температуре 390 °С и 
скорости экструдирования 0,5 м/мин составило 18 %, в тоже время при 370 °С и 
скорости экструдирования 1 м/мин - 15 % (рисунок 5.19 таблица 5.9). 
100 мкм 50 мкм 
50 мкм 100 мкм 
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Таблица 5.9 Механические свойства экструдированных полос сечением 






σв, МПа σ0.2, МПа δ, % 
390 0,5 419 274 18,5 
370 0,5 404 265 11,0 
370 1 413 269 14,0 
370 1 417 274 15,0 
370 1 423 282 15,5 
 
Материалом для исследования структуры после деформации, а также 
влияния температуры деформации и последующего отжига на механические 
характеристики служили образцы экструдированных полос 32*140 мм сплава А6.  
Полосы получены деформацией путем экструзии из термически 
обработанных при 360…380 °С слитков ø 260 мм сплава А6. Параметры горячей 
деформации приведены в таблице 5.10. 
Металлографические исследования показали, что микроструктура прутка в 
горячедеформированном состоянии волокнистая (рисунок 5.20). В 
микроструктуре прутков обнаружены фрагменты разрушившихся в процессе 
экструзии включений в виде строчек, ориентированных вдоль направления 






Рисунок 5.21 – Механические свойства экструдированных полос сплава А5 в 
зависимости от температуры и скорости деформации 
 
Таблица 5.10 Технологические параметры деформации сплава А6 
№ образца Температура экструзии, °С Скорость экструзии, м/мин 
1 400 0,5 
2 400 1,0 
3 350 1,1 
4 350 1,5 
5 330 1,5 
6 270 0,3 
7 300 0,6 












































Рисунок 5.20 – Микроструктура в долевом направлении экструдированной 
полосы сплава А6; световая оптическая микроскопия 
Механические испытания проведены при комнатной температуре как в 
состоянии после горячей деформации (рисунок 5.21), так и после наложения 
различных режимов отжига (таблица 5.11, рисунок 5.22).  
Таблица 5.11 Экспериментальные режимы отжига после горячей деформации 
сплава А6 
Условный номер Температура, °С Время, ч. 
1 450 + 270 1 + 3 
2 325 + 250 1 + 1 
3 195 16 





Анализ полученных результатов испытаний механических характеристик 
экструдированных полос показал, что наиболее высокие характеристики 
прочности обеспечила деформация при температуре 400 °С и скорости экструзии 
0,5 м/мин (σв ~ 435 МПа; σ0.2 ~ 302 МПа), а также при температуре 270 °С и 
скорости экструзии 0,3 м/мин (σв ~ 437 МПа; σ0.2 ~ 310 МПа). Следует отметить, 
что если прочностные характеристики в данных режимах близки, то пластические 
характеристика существенно отличаются (рисунок 5.21). При температуре 
деформации 400 °С и скорости экструзии 0,5 м/мин относительное удлинение 
составило 16,5 %, в то время как при температуре деформации 270 °С и скорости 
экструзии 0,3 м/мин данный параметр составил приблизительно 11,5 % (рисунок 
5.21; таблицы 5.12…5.14). 
Проведенные испытания влияния различных режимов термической 
обработки экструдированных полос сплава А6 на их механические свойства 
показали, что применение отжига сопровождается снижением прочностных 
свойств материала (рисунок 5.22). Чем выше температура, тем существеннее 
снижение временного сопротивлению разрыву.  
Двухступенчатый отжиг по режиму №1 привел к снижению σв на ~ 35 МПа 
по сравнению с горячедеформированным состоянием (рисунок 5.22). Следует 
отметить, что применение дополнительного отжига экструдированных полос 
привело к снижению их пластических характеристик (рисунок 5.22). Применение 
режима отжига №3 сопровождает уменьшением значений относительного 














Рисунок 5.21 – Механические характеристики образцов экструдированых полос 










0,5 1,0 1,1 1,5 1,5 0,3 0,6 0,6













0,5 1,0 1,1 1,5 1,5 0,3 0,6 0,6
















0,5 1,0 1,1 1,5 1,5 0,3 0,6 0,6









Рисунок 5.22 – Механические характеристики (  – временное сопротивление 
разрыву;  – условный предел текучести) образцов экструдированых полос 
сплава А6 после различной термической обработки:  
Г/Д – горячедеформированное состояние; 1 – отожженное по режиму: 450 °С 1 
час + 270 °С 3 часа; 2 – отожженное по режиму: 325 °С 1 час + 250 °С 1 час; 3 –  
отожженное при 195 °С в течение 16 часов 
 
5.4 Заключение и выводы к главе 
 
 Результаты исследований, приведенные в данном разделе, указывают в 
целом на существенное влияние температуры исходного отжига слитков сплавов 
систем Al-Mg-Mn-Sc-Zr на структуру материала и, соответственно его 
механические характеристики как после экструзии, так и после осадки. Также 
определено влияние химического состава сплавов системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr 
дополнительного легированных Zn, Cu, Ag, Fe, Ni на механические 
характеристики прессованных полуфабрикатов. Показано, что, применяя 
серийные режимы литья и термической обработки максимальными 
























Г/Д 1 2 3
δ, % 
Состояние материала  
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очередь, определяет необходимость разработки новых режимов, которые бы 
позволили максимально использовать потенциал дополнительного легирования 
Ag, а также Ni и Fe. Отмечено, что еще более глубокое понимание влияния 
термической и деформационной обработок возможно после исследования 




1. Установлено, что отжиг горячедеформированного осадкой сплава А2 
системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr при температуре 325 °С мало влияет на характеристики 
пластичности материала и прочностные свойства в хордовом направлении. При 
этом проведение отжига в течение 8 часов приводит к снижению характеристик 
прочности материала в радиальном направлении приблизительно на 10%. 
2. Показано, что отжиг при температурах 450, 325 либо 195 °С сплава А6 
(системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr, легированный Fe и Ni) после горячей деформации 
экструзией приводит к снижению прочностных характеристик приблизительно на 
10%. Более существенное снижение претерпевают пластические характеристики: 
после 16 часовой изотермической выдержке при 195 °С относительное удлинение 
снижается с ~ 15% в горячедеформированном состоянии до ~ 9 %  
. 3. Установлено, что высокотемпературная (530°С) гомогенизация исходного 
слитка перед деформацией обеспечивает более высокий уровень прочностных 
свойств осаженных полуфабрикатов: временное сопротивление разрыву и 
условный предел текучести возрастают на ~ 3 и ~ 5 % до значений σв > 265 МПа и 
σ0.2 > 215 МПа соответственно, независимо от направления вырезки образцов. 
4. Показано, что в результате развития неоднородной деформации как при 
экструзии, так и при осадке, деформированные зерна обладают выраженной 
мезоструктурой. Определено, что структура кристаллитов различных 
ориентировок характеризуется различной плотностью малоугловых границ. Зерна 
с ориентировкой <100> характеризуются малой их плотностью по сравнению с 
зернами ориентировки <110>.  
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5. Установлено, что независимо от термической обработки исходного слитка 
в структуре деформированных полуфабрикатов сплавов системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr 
отсутствует неравновесная фаза Al3Mg2. Это обусловлено её растворением 
вследствие нагревов и изотермических выдержек перед деформацией, а также 
температурным воздействием непосредственно в процессе деформации. 
6. Установлено, что повышение скорости экструзии с 0,5 до 1 м/мин или 
повышение температуры деформации с 370 до 390 °С сплава А5 приводит к 








В настоящей работе проведено исследование влияния различных параметров 
обработки на структуру и механические свойства слитков и деформированных 
полуфабрикатов из многокомпонентных алюминиевых сплавов. В частности, для 
сплавов системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr получены результаты, которые 
свидетельствуют о целесообразности применения отжига слитков при 
температуре, находящейся выше температуры неравновесного солидуса. О 
последнем имеется акт использования на профильном предприятии отрасли 
(приложение А). Установлено, что предложенный режим обеспечивает как 
повышение пластических характеристик сплава в состоянии перед деформацией, 
так и прочностных характеристик материала после горячей деформации. Также 
показано, что традиционные режимы литья сплавов системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr, 
дополнительно легированных цинком, медью и серебром, не обеспечивают 
формирование пересыщенного по этим элементам твердого раствора на основе 
алюминия, а приводят к увеличению объемной доли неравновесных эвтектик в 
структуре литого металла. При этом серийный режим термических обработок 
мало влияет на их растворение, и таким образом не обеспечивает возможность 
участия дополнительного легирования во всех возможных механизмах 
упрочнения. В работе также было проанализировано текстурное состояние 
экструдированных полуфабрикатов сплава Al-Mg-Mn-Sc-Zr с повышенными 
прочностными характеристиками. Показано, что текстура материала хорошо 
описывается совокупностью равноправных компонент <111> и <100>. В 
осаженном состоянии установлено, что интегральная текстура – совокупность 
компонент <110> и <100>, оси которых несколько отклонены от направления 
деформации. 
В результате проведения диссертационной работы достигнута поставленная 
цель и получены следующие результаты: 
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1. Установлено, что комплексное легирование сплава системы Al-Mg-Mn-Sc-
Zr цинком и медью в количестве 0,5 мас. % Zn, 0,2 мас. % Cu при 
полунепрерывном литье в условиях неравновесной кристаллизации приводит к 
выделению по границам дендритных ячеек эвтектических фаз сложного состава: 
твердого раствора на основе Al, пересыщенного по Mn, Sc, Zr, и соединения 
Al3(MgZnCu)2. Температура начала затвердевания низкотемпературной эвтектики 
составляет ~ 460 °С, что на ~ 10 °С выше аналогичного параметра в сплаве без Zn 
и Сu. 
2. Установлено, что введение 0,6 мас. % Ag в систему Al-Mg-Mn-Sc-Zr-Zn-Cu 
приводит к увеличению температуры неравновесного солидуса до ~ 490 °C. В 
структуре сплава Al-Mg-Mn-Sc-Zr, легированного Zn, Cu, Ag (0,5 мас. % Zn; 0,2 
мас. % Cu; 0,6 мас. % Ag) в литом состоянии идентифицирована неравновесная 
эвтектика переменного состава – предположительно α(Al)-Al3(AgMgZnCu)2.  
3. Идентифицирован фазовый состав сплава Al-2.3%Cu-0.6%Mg-1.0%Si-
0.6%Mn после литья в неравновесных условиях кристаллизации, который 
характеризуется присутствием сложных эвтектических составляющих: α(Al), 
Al2Cu, Al5Cu2Mg8Si6, (Si), а также фазы Al15(Fe,Mn)3Si2.  
4. Показано, что отжиг при температуре 360 °C не обеспечивает полного 
растворения неравновесных фаз: θ-(Al2Cu) и W-(Al5Cu2Mg8Si6) в α(Al) в сплаве 
Al-2.3%Cu-0.6%Mg-1.0%Si-0.6%Mn; Al3(AgMgZnCu)2, Al3(MgZnCu)2, Al3Mg2 в 
сплавах системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr, легированных Zn, Cu, Ag, Ni. 
5. Определено влияние комплексного легирования сплавов Al-Mg марганцем, 
скандием, цирконием, медью, цинком, железом, никелем и серебром (до 1,8 мас. 
%)  на пластичность слитков после отжига при 360 °C. Установлено, что 
максимальным уровнем пластических свойств δ ~ 35 % обладают сплавы  Al-Mg-
Mn-Sc-Zr-Ag-Zn-Cu и Al-Mg-Sc-Zr-Fe-Ni.  
6. Установлено, что применение высокотемпературной гомогенизации сплава 
Al-6%Mg-0.5%Mn-0.22%Sc-0.1%Zr при 530 °С приводит к существенному 
повышению технологичности слитков во всем температурном интервале горячей 
деформации 350…470 °С. При температуре деформации 450 °С увеличение 
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относительного удлинения δ за счет повышения температуры отжига исходного 
слитка составляет ~ 150 %. 
7. Установлено, что для сплава системы Al-Mg-Mn-Sc-Zr, легированного 0,5 
мас. % Zn и 0,2 мас. % Cu температурный интервал горячей деформации слитков 
400…450 °С обеспечивает максимальный уровень прочностных характеристик 
экструдированных полуфабрикатов: σв ~ 440 МПа, σ0.2 ~ 310 МПа. 
8. Для сплава Al-6%Mg-0.5%Mn-0.22%Sc-0.1%Zr в экструдированном 
состоянии показано наличие сложной ограниченной кристаллографической 
текстуры, которая приблизительно описывается как совокупность равноправных 
компонент <111> и <100>. Установлено, что после деформации осадкой 
интегральная текстура приблизительно описывается как совокупность компонент 
<110> и <100>, оси которой отклоняются от направления деформации на разные 
углы. 
9. Показано, что повышение температуры отжига исходного слитка от 360 до 
530 °С увеличивает прочностные свойства экструдированных полуфабрикатов: σв 
– с 400 до 430 МПа, σ0.2 – более чем на 15 % до ~ 335 МПа, при практически 
неизменном уровне пластических свойств.  
Перспективы дальнейшей разработки темы исследования состоят в 
установлении особенностей влияния режимов литья и последующей термической 
обработки многокомпонентных алюминиевых сплавов, содержащих в том числе 
переходные металлы, на эволюцию структуры и фазового состава после 
различных деформационных обработок с целью оптимизации известных и 
разработки новых технологий и материалов. Дальнейшие исследования влияния 
указанных параметров на формирование кристаллографических ориентировок 
после деформации в стесненных условиях позволит лучше понимать 
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